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1 Introduction 
Parts  of  this  chapter  are  taken  from:  P4 – Progress  and  Development  in  Structural  and 
Optoelectronic Tunability  of  Supramolecular Non‐bonded  Fullerene Assemblies  Saunak Das, 
Benjamin Dietzek, Martin Presselt, (submitted) 2019 
1.1 Prelude 
The ubiquity of  fullerenes  span  from  ‘’chaos  to cosmos”,  in  the grand design of  the 
universe and human’s conscious reality! This remark might seem all too philosophical 
at a glance, but fullerene nanotubes are actually sought to store human consciousness 
artificially (vide Hameroff1) and they do inhabit interstellar space2. If Carl Jung is right 
(cf. quote above),3 then these highly symmetrical (ordered) molecules must evolve into 
assemblies, relatively less ordered and vice‐versa. Here philosophy unites with science, 
and  this  thesis  aims  to  show  that  this  very  interplay  of  order/disorder  in  fullerene 
assembly can control properties to harvest energy in organic/carbon based electronics. 
But what makes fullerene based carbon electronics enticing in the first place? 
The  last  two decades have witnessed dramatic progress  in  the  field of  carbon based 
electronics  in the broad realms of semiconductor technology.4 A constant demand for 
new materials with tunable physicochemical and optoelectronic properties to improve 
performance limits with progressive device miniaturization for eco‐friendly disposable 
electronics  have  been  launched.  The  pivotal  focus  is  on  carbon  allotropes  as  they 
germinate from naturally occurring precursors and therefore, can be recycled for large‐
scale use.4‐6 Long ranged charge movement with negligible resistivity is their paramount 
property, rendering them ideal candidates in organic,7 hybrid, perovskite solar cells,8‐9 
field‐effect  transistors,10  electroluminescent  light  emitters,11  and  photodetectors.12 
Among  the  different  carbon  allotropes,  varying  charge  acceptance  and  subsequent 
migration properties occur depending on the nature of chemical bonding and molecular 
structure  for  e.g.  bulk  diamond  cannot  host  mobile  electrons,  but  graphene  has 
exceptionally large electron mobility with reported values of 200,000 cm2 V−1 s−1 from a 
single layer.13‐14 Interestingly, with the exception of graphite, all carbon allotropes used 
in  electronics  were  directly/indirectly  synthesized  from  fullerenes.  For  e.g.,  carbon 
nanotubes  are  cylindrical  fullerenes,  and  cutting  nanotube  laterally  yields  graphene 
sheets, which when stacked upside down produces graphite. The inception of fullerenes 
in 1985 by Kroto and co‐workers,15 bulk synthetic capabilities16 and the recent discovery 
of finding stable fullerenes in the interstellar space,2 have opened doors to a plethora of 
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questions  regarding  their  structure  and  properties.  In  this  thesis,  a  broad  scientific 
question  pertaining  to  the  usability  of  fullerene  self‐assemblies  in  optoelectronics  is 
researched  upon.  In  the  following  section,  the  scientific  problem  is  described  and 
subsequently tackled in the succeeding chapters. 
1.2 Scientific Problem 
Fullerenes, particularly C60 and C70 are ubiquitous electron acceptors in semiconductor 
technology.17 Out of all known carbon allotropes only  fullerene C60 can participate  in 
isotropic electron transfer due to its unique icosahedral (Ih)‐symmetry. Endowed with 12 
alicyclic pentagonal  rings  and  20 hexagonal  rings  bearing  conjugated delocalised  π‐
bonds with  sp2‐hybridization,  fullerenes  feature high electron mobility.18  In addition, 
they  reversibly  accept  up  to  six‐electrons19  making  them  supreme  n‐type  organic 
semiconductors20.  Fullerenes  are  often  used  in  conjunction with  a  potential  electron 
donor in binary mixed films (e.g. in bulk‐heterojunction solar cells), where their shape 
allows  fine phase  separation. These  three  factors, namely,  isotropic electron  transfer, 
charge mobility and phase separation make them exceptional candidates in all branches 
of organic electronics viz. organic/hybrid/perovskite solar cells and organic field‐effect 
transistors (oFETs).20‐25 
In spite of the aforementioned positive attributes, severe limitations restrict the practical 
usability of fullerene acceptors (FAs) in semiconductor industry. They are:  
a) The first is its poor photon absorption in the vis‐NIR region of the spectra. The 
same icosahedral shape which renders it beneficial for isotropic electron transfer, 
limits vis‐absorption due to symmetry effect.26‐27 
b) Secondly,  FAs  comprise  high  electron  affinities  with  limited  energy  level 
tunability, limiting their use with several potential electron donors.28 
c) Lastly, synthesis of pure FA materials is a costly, time‐consuming process limiting 
large scale industrial fabrication, cf. price of PC61BM, a commonly used fullerene 
derivative is ~2 €/mg.28 
Hence, an important scientific challenge is to find turnabouts to tackle the issues with 
FAs.  To  do  so,  a  high  level  of  control  in  optoelectronic  properties  is  needed  in  FA 
structures;  i.e.  i)  tunable vis‐absorption,  ii)  tunable electron affinities  in,  iii)  thin‐films 
(usually  <30  nm)  to  reduce  the  quantity  of  fullerene  required  for  pocket‐friendly 
functional  photovoltaic  devices.  In  this  thesis,  the  above  challenge  is  addressed  by 
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‘directed self‐assembly’ of a fullerene made amphiphilic, at different interfaces and on 
solid  supports,  characterizing  their  thin‐film  structure  and  finally,  testing  them  in 
inorganic/organic hybrid photovoltaic devices. The next section strives  to explain  the 
legitimacy of “directed self‐assembly’’ as the scientific approach to eradicate the above‐
mentioned limitations in the overall context of fullerene photovoltaics. 
1.3 Scientific Approach and Methods 
Molecular properties are primarily studied.in solutions,29 to obtain an overview of the 
basic  molecular  properties  (e.g.  electron‐donating/accepting  efficacies,  absorption 
coefficients,  solvent  dependencies  or  intra/intermolecular  interactions).  For  single 
molecules  of  fullerenes  dispersed  in  solution,  obviously  the  limitation  of  poor  vis‐
absorption and limited tunability of energy levels persist, producing ineffective devices 
as represented in Figure 1—1. However, it is well‐known that optoelectronic properties 
may vary substantially, based on processing conditions of optoelectronic molecules for 
device applications.30‐33 This depends on structure‐defining variables, namely, molecular 
orientation,34 shape,35 size,36 packing37 and order38 of the supramolecular structures that 
constitutes  the  thin‐films/devices.  Literature  reports  suggest,  that  each  of  these 
parameters have substantial impact on optoelectronic properties, for e.g.: the ionization 
energy of pentacenes can be varied up to 550 meV when processed on Au(111) or SiOx 
substrates  based  on  their  orientation,  i.e.  flat‐lying  or  upstanding  relative  to  the 
substrate.39 
Thus, a reasonable approach to eradicate the drawbacks of fullerenes is to find ways to 
design  supramolecular  fullerene  structures  by  self‐assembly,  which  might  lead  to 
tailored optoelectronic properties, and can be successively programmed in photovoltaic 
devices. Therefore, understanding how fullerenes self‐interact and respond to external 
processing  methods  shall  enable  production  of  structurally  tuned  supramolecular 
assemblies.40 First, self‐assembly is introduced and the role of interfaces for directed self‐
assembly is discussed in this work. Next, the steps followed to alleviate the drawbacks 
of  fullerenes  by  achieving  optoelectronic  control  on  surfaces  and  functional  devices  is 
enunciated. Thus, the overall scientific framework can be summarized as ‘fullerene self‐
assembly at  interfaces and  surfaces  for  optoelectronic  control on  substrates and  in  functional 
devices’. 
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Figure 1—1: Scientific problem  targeted and directed  self‐assembly approach adopted  in  this 
thesis to resolve drawbacks of fullerenes. 
1.3.1 Self‐assembly at Interfaces and on Surfaces 
Self‐assembly refers to the evolution of periodic arrangements of a molecule spanning 
from  sub‐nano,  meso‐,  micro‐  to  macro‐scales  into  defined  functional  materials.40 
Depending  on  the nature  and propensity  of  intermolecular  interactions,  shape,  size, 
packing, geometry, mechanical/thermodynamic stability, the final functional response 
of  the  self‐organized material  is  determined.17  The major  noncovalent  forces which 
dictate  self‐assembly  are  π‐π,  van  der  Waals  (vdW),  hydrogen  bonding,  dipolar, 
electrostatic  or  hydrophobic(philic)  interactions with  differing  degrees  of  stabilizing 
energies.17 Utilizing  these  interactions,  organic molecules  can  form  zero‐dimensional 
(nanoparticles),41  one‐dimensional  (polymeric wires,42  rod‐coil molecules,43 hair‐pin,44 
nanowire,  nanotube  or  filament  like),45  two‐dimensional  (liquid‐liquid  interfacial 
sheets,46  Langmuir‐Blodgett  films34)  and  hierarchical  three‐dimensional  structures 
(single crystal growth).47 
For  fullerenes,  self‐assembly  is  strongly  controlled  by  molecular  structure  and 
preparation  strategies.48  Thanks  to  the  pioneering works  conducted  by  the  research 
teams of Guldi,20, 49‐50 Nakamura,51‐52 Martin,51‐54 Nierengarten,55‐56 Wudl56‐57, Hirsch58‐59, 
Troshin60‐61, Bonifaci and Diederich62, a large chemical bank of fullerene derivatives and 
supramolecular  structures with  outstanding  physicochemical  and  electron‐transport 
capabilities have been introduced with application in photovoltaics,20 photocatalysis,63 
artificial  photosynthesis64  and  sensors.65  Diverse  supramolecular  architectures  with 
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truncated/controlled dimensionalities with non‐covalent oligomeric‐C60 can be formed 
using aggregation chemistry from the monomeric‐fullerene units.48, 66‐70 To have a better 
control of these aggregate morphologies, suitable side‐chain substituents are introduced 
that  complement  C60‐intermolecular  interaction  and  introduce molecular  order  and 
stability.71‐72  Research  at  the  few‐molecule  scale,  particularly  focused  on  the  above‐
mentioned  aggregate  morphologies  is  necessary  to  bridge  the  gap  between  single 
molecule  and  optoelectronic  device  levels. However,  only  few  reports  describe  the 
influence  of  size,  crystal  packing  and  intermolecular  distances  on  optoelectronic 
properties of fullerene nanostructures.73‐75 
Thus, the purpose of using self‐assembly in this thesis in context of fullerene electronics 
is manifold. a) Depending on the orientation, shape, size, packing and supramolecular 
order, absorption, charge transfer and subsequent transport efficacy of fullerenes can be 
controlled, and b) thermodynamic and mechanical stability of self‐assemblies are higher 
than  disordered/random  aggregates  which  strongly  control  device  flexibility  and 
operation times. 
It is chemically obvious, that in order to prepare structurally different assemblies (point 
a) from the same fullerene building block, different fabrication and synthesis protocols 
are  necessary. Next,  to  address  point  b,  specific  fabrication  protocols  for  producing 
fullerene structures with structural and spatial control on surfaces are crucial. This gives 
the perfect platform to produce fullerene structures at interfaces, where, tuning the area 
and  nature  of  the  interface  can  tune  the  spatial  extent  of  the  assembly,  and  can  be 
successively deposited on surfaces.1 
1.3.2 Supramolecular & Optoelectronic Control on Substrates and Devices  
Controlling a typical physicochemical material property can be defined as, the ability to 
adjust  that  property  by  a  desired  quantity  at  will,  through  defined  variation  in 
experimental parameters. Albeit,  achieving  control  in  fullerenes which participate  in 
random  isotropic π‐π and vdW  interaction  to  inhibit structural control  is not merely 
straight forward and requires a sequential suite of structure/property characterizations. 
The  theorem  in  this  regard  is,  that  optoelectronic  properties  heavily  depend  on 
supramolecular  structure  of  fullerene‐assemblies.  Thus,  the  interfacially  synthesized 
                                                     
1   A  comprehensive  description  of  these  interfacial  preparation  methods  can  be  found  in 
Methods chapter 
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fullerene assemblies elucidated in the last section are characterized at varying assembly‐
scales, as follows: 
a)  Single  and  few molecular  scales  (<10nm):  Tracking  fullerene  aggregates  at  single 
(fullerene diameter ~1 nm) and few molecular scales experimentally, is challenging. UV‐
vis  studies on highly diluted  thin‐films  (corresponding  solution phase dynamic  light 
scattering (DLS) data gives particle size <10 nm) may provide absorption signatures of 
monomers,  dimers  and  smaller  aggregates. At molecular  scales,  quantum  chemical 
calculations  enabled  by  density  functional  theory  for  determining  energetically 
favourable  geometries,  binding  energies  and  frontier  orbital  energies  (FMOs)  are 
suitable.  Excited  state  calculations  using  time‐dependent  DFT  or  TD‐DFT76  are 
performed to complement experimental absorption data. 
b)  Few  Molecule  to  thin‐film  morphology  scales  (10 nm‐  few  μm):  Fullerene 
morphologies  produced  by  interfacial  self‐assembly  are  characterized  in  solution 
(dynamic‐light scattering  (DLS)) and on surfaces, namely, hydrophilic quartz  (atomic 
force microscopy  (AFM)) and on Cu‐grids  (transmission electron microscopy  (TEM)). 
UV‐vis spectroscopy on fullerene thin‐films constituting interfacial assemblies provide 
spectroscopic  fingerprints  for  detecting  the  effect  of  size,  symmetry,  packing  and 
geometry. Electrochemical characterizations using cyclic and square‐wave voltammetry 
on these structures immobilized on glassy carbon substrates enumerate redox properties 
and particularly LUMO‐energies. 
c)  Device  Scales  (10‐30 nm  film  with  fullerene  morphologies):  After  establishing  a 
connection between supramolecular structure and optoelectronic properties, the same 
fullerene morphologies are tested as n‐type layers in Si/fullerene hybrid solar cells.24 The 
current‐voltage  characteristics  of  the  device,  is  strongly  dependent  on  fullerene’s 
supramolecular structure. 
1.4 Outline of this thesis 
The earlier sections, laid forward the scientific problem, literature reports and discussed 
interfacial fullerene self‐assembly. The open questions addressed  in this regard, arose 
out of the above considerations and are listed as follows (see Figure 1—2): 
a) How does self‐assembly control optical and electronic properties? 
b) How far can self‐assembly scale spatially, if prepared from the same derivative? 
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c) How does optoelectronic properties change with b), i.e. at different size scales of 
the assembly, and with other structural parameters, like intermolecular distances 
and supramolecular order?  
d) Can the morphology dependent optoelectronic properties be witnessed in a pure 
self‐assembly  based  solar  cell,  in  the  form  of  certain  photovoltaic  parameter 
variation? 
Finally, how far addressing the above questions (a‐d), can alleviate the drawbacks of FAs 
as  outlined  in  section  1.2,  is  examined.  The  outlines  of  this work  are  schematically 
depicted in Figure 1—2, distributed into three chapters (3, 4 and 5) as follows:  
Chapter 3 focusses on controlling the optical properties of fullerenes in solution and thin‐
films  with  quantum  chemical  calculations.  It  stresses  on  a  typical  fullerene  made 
amphiphilic by polar –PEG tail substitution, compare its LB (ordered) and SC (random) 
thin‐film  structures,  and  elucidates  the  role  of  supramolecular  structure 
(random/ordered) on optical absorption  features. Particularly,  supramolecular  size  is 
varied by embedding MPEGC60  in stearic acid matrices by means of a dilution series, 
from  large  supramolecular  clusters  down  to  monomers  and  dimers.  Furthermore, 
theoretical modelling  by  extensive  TD‐DFT  calculations  on  different  structures  and 
geometries,  explore  optical  features  of  fullerene  non‐covalent  assemblies.  Finally, 
spectroscopic fingerprints of non‐covalent dimers are derived and optical features are 
controlled based on preparation methods.  
Chapter 4 is focused on bottom‐up synthesis of a wide range of fullerene morphologies 
via self‐assembly. Here, interfacial assembly and film deposition methods, LB and LLIP 
are  used  to  fabricate  finger‐print  like  packed  assemblies,  spatially  ordered  2D 
nanosheets  or  folded  sheets,  i.e.  nanowires,  and  exfoliated  flakes.  These  unique 
interfacial  assemblies  are  compared with DC  vesicular  and  SC  ellipsoidal  structures 
which grow  into  crystalline grains  and  subsequently  aggregate  into  spheroids upon 
annealing. UV‐vis studies of these above‐synthesized structures is presented, to correlate 
morphology  with  optical  properties.  The  paramount  outcome  of  this  chapter  is 
presentation  of  a  length  scale  of  self‐assembly  of  the  above  synthesized  fullerene 
morphologies, extending  from a  few nanometers up  to μm sized nanosheets. Finally, 
these  structures  endowed with  supramolecular  shape,  size,  packing  and  order  and 
optical  properties,  enables  a  morphological  control  on  fullerene  supramolecular 
assemblies. 
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Chapter  5  investigates  the  electrochemical  properties  of  the  fullerene  assemblies  as 
established in Chapter 4, to unravel their LUMO energies. In order to understand the 
influence  of  morphology  on  LUMO  and  binding  energies,  quantum  chemical 
calculations are performed to corroborate experimental data. Next, a correlation function 
between  LUMO‐energy  and morphology was  derived  leading  to  a  novel  equation, 
enabling control on fullerene’s electronic property 
 
Figure 1—2: Scientific questions addressed in this thesis: For a single fullerene molecule which 
can be either derivatized by using a C‐bridge for two substituents or a N‐bridge for three‐ how 
fullerene  structure  changes  in  an  assembly  taking  into  account  intermolecular  distances, 
symmetry, order and height at each dimension, with corresponding changes  in optoelectronic 
properties  at  different  self‐assembly  scales,  and  solar  cells  made  by  incorporating  these 
morphologies. 
Out l ine  of   th i s   thes i s  
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Finally,  these  established  fullerene  assemblies  are  transferred  to  p‐i‐n  Si/fullerene 
hybrid‐solar cells. Amorphous‐Si as p+‐absorber with amphiphilic fullerene assemblies 
serving as n+‐doped acceptor, and pure p‐i‐n a‐Si reference solar cells are fabricated and 
characterized.  The  LUMO  energy  variation  in MPEGC60 morphologies,  is  shown  to 
linearly vary the open‐circuit voltage of the hybrid solar cells, and shown to yield record 
performances. 
In Summary (Chapter 6), the essential results from Chapter 3, 4 and 5 are summarized 
to demonstrate how far the pertinent drawbacks of fullerene in electronics ( Figure 1—
1), could be alleviated.  
Thus, in a nutshell the following chapters strives to provide a holistic exploration by ‐
“designed amphiphilic fullerene morphologies with optical and electronic control for bottom up 
photovoltaics”, manifesting the title of this thesis. 
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2 Methods‐ Theory and Experiment 
This chapter is divided broadly into theoretical and experimental methods used in this 
thesis. The theoretical methods comprise of quantum chemical modelling using Density 
and (Time‐Dependent) Density Functional Theory. The experimental part  is classified 
into Preparation methods (interfacial self‐assembly and standard thin‐film techniques), 
Characterization  Methods  (Optical  (Absorption  Spectroscopy),  Morphological 
(Microscopy) and Electronic (Electrochemistry)) and finally, Applications (Theory and 
Characterization of solar cells). 
2.1 Theoretical Methods 
Quantum chemistry is indispensable to study physical properties of matter in subatomic 
to molecular  scales.77 At  such  length  scales, quantization of  energy, momentum  etc., 
wave‐particle  duality,  and  limited  deterministic  probability  of  conjugate  variables 
(energy/time  or  position/momentum)  are  witnessed.  These  phenomena,  which  are 
largely deviant from the macroscopic view of nature emerge from quantum mechanical 
considerations  and  form  the  basis  of  electronic  structure  theory.  In  this  theory,  the 
behaviour  of  electrons  in  the  electrostatic  field  created  by  stationary  nuclei  is 
considered.78 This forms the basis of Born‐Oppenheimer’s approximation stating that the 
nuclear  and  electronic  motion  can  be  separated.79  In  the  Schrӧdinger  treatment  of 
quantum physics the property of an isolated system is considered to be best described 
by wave‐function ψ which  is an eigen function of space and time.80 This fundamental 
function forms the basis of Schrӧdinger equation, 𝐻෡𝜓 ൌ 𝐸𝜓. This, mathematically is an 
eigen equation which states that the Hamiltonian operator 𝐻෡ (given by summation of 
kinetic and potential energy operators),  when operated on 𝜓, will give the eigen value 
or  total  energy  𝐸  corresponding  to  that  system.  Solving  this  equation  through 
computational  modelling  have  made  the  evaluation  of  energetically  favourable 
molecular structure determination, their ground and excited state properties, potential 
energy surfaces, dynamics, reactivity, and dissociation pathway analysis possible.81 
Exact solution of Schrӧdinger equation can be obtained for one electronic system only 
(e.g. homonuclear dihydrogen cation 𝐻ଶା), that too, for the time‐independent part and 
considering Born‐Oppenheimer’s approximation. Thus, different  theories  like valence 
bond  theory,82  Hartree‐Fock  (HF),83  Multi‐Configuration  Self  Consistent  Field 
(MCSCF),84  Multi‐Reference  Configuration  Interaction  (MRCI),85  Many  Body 
Perturbation Theory  (MBPT)86  including Coupled cluster methods,87 Dynamical Mean 
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field theory,88 Quantum Monte Carlo (MC) methods,89 and Density Functional Theory 
(DFT)90  have  been  developed  to  solve  the  Schrӧdinger  equation  through  some 
approximations. Each of these methods operate at different computational expense and 
have different degrees of accuracy to convincingly describe the electronic structure. In 
this thesis, DFT and it’s time‐dependent analogue (TD‐DFT) has been used to describe 
ground or excited states, and electronic structure of fullerenes and their aggregates. 
2.1.1 Density and Time‐Dependent Density Functional Theory ((TD)‐DFT)  
In DFT, electron densities of molecules composed of many electrons  (non‐interacting 
fermions)  are  considered.90 This helps  in  conceiving  the  idea  of  an  effective  internal 
potential 𝑣௘௙௙, which experience an external field 𝑣௘௫௧ given by the chemical composition 
of the molecule. This  is elementary in understanding the two Hohenberg‐Kohn (H‐K) 
theorems, fundamental to DFT.91 The first theorem states that 𝑣௘௫௧ and hence the total 
energy  is an unique  functional2 of electron density ρሺrሻ. Mathematically,  this  leads  to 
𝐸௚.௦. ൌ 𝑓ሺρሺrሻሻ. The  second H‐K  theorem  states  that  a  functional minimises  the  total 
energy or 𝑣௘௫௧ to ground state energy only when the input electron density ρሺrሻ is true. 
These  considerations  became  instrumental  in  the  development  of  Kohn‐Sham  (KS) 
equations.92 Using these Schrӧdinger‐like eigen equations a simplified picture of DFT93 
can be conceived: 
൭𝐻෡ ൌ െ ℏ
ଶ
2𝑚  ∇
ଶ ൅ 𝑣௘௙௙ሺ𝑟ሻ൱ 𝜑௡ሺ𝑟௡ሻ  ൌ 𝜀௡𝜑௡ሺ𝑟௡ሻ 
In the above equation, 𝜀௡ or the eigen value represents the individual orbital 𝜑 energies 
and  the  total  electron  density,  ρሺrሻ ൌ  ∑ |𝜑௡ሺ𝑟ሻ|ଶே௡ .  Subtracting  exchange  correlation 
(electronic interaction energy, 𝐸௫௖), Coulomb energies ሺ𝐸ுρሺrሻ and exchange correlation 
over  total electron density  from  total orbital energies  (׬ 𝑓ʹሺ𝐸௫௖ሻρሺrሻሻ,  the  total ground 
state energy (𝐸௚.௦.) of the molecule can be obtained: 
𝐸௚.௦. ൌ  ෍ 𝜀௡
௡
െ ሺ𝐸ுρሺrሻ ൅ 𝐸௫௖ρሺrሻሻ െ න 𝑓ʹሺ𝐸௫௖ሻρሺrሻ 
These mathematical  treatments  in DFT  is helpful  to develop a  convincing picture of 
energetically  favourable structures  (optimized geometries),  total energies, and spatial 
distribution of electrons (orbital diagrams) which collectively describes the ground state 
of the system. 
                                                     
2   A functional simply means the function of a function. 
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The time‐dependent analogue of DFT (TD‐DFT) is used to describe dynamic properties 
of the many electron system.94 Thus, the external potential 𝑣௘௫௧ act upon a many‐body 
system with  time‐dependent wave‐function  ψ(t)  or  ρ(t).  In  contrast  to  ground  state 
(DFT), such a case  is  rather complicated because  the effective potential changes with 
time, which necessitates information of many‐body electron densities from initial times. 
Thus,  the  time‐dependent Schrӧdinger  equation needs  to be  solved  and a  simplified 
picture  can be  formed  from  the  celebrated Runge‐Gross  (R‐G)  theorem.95  In  the R‐G 
framework, for a given initial ψ, it can be shown that the potential can be mapped in a 
one‐to‐one relationship with ρ(r,t). 
Using  the DFT  approach ground  state properties  and by  the TD‐DFT  approach,  the 
absorption  spectra  of  fullerene  derivatives  and  their  aggregates  are  evaluated  and 
discussed  in  the  thesis  (Chapter  3  onwards).  Computational modelling  are  usually 
performed using quantum chemistry program packages  like Turbomole,96 GAMESS,97 
Gaussian98 etc. where the theoretical frameworks (e.g. DFT or TD‐DFT) are pre‐loaded. 
Most calculations are performed on a starting geometry of the to‐be‐studied molecular 
structure, described by a 3D xyz matrix where each atom takes a point in space. 
In this thesis, Turbomole was used and generalized gradient approximation (GGA) and 
BP86 exchange‐correlation functional were used. Optimizations was carried out using 
splitvalence polarization (SVP) and triple‐zeta valence (TZV) basis sets with gradually 
increasing  convergence  criteria.  Furthermore,  MARI‐J  approximation  with  D3 
dispersion  interaction  correction  was  used  as  detailed.99‐100  Solvent  interactions  in 
mediums having different dielectric  constants were  treating  through COnductor‐like 
Screening Model (COSMO)101 (for vacuum and infinite permittivity medium). 
Excited  state  responses  were  typically  obtained  by  Turbomole’s  singlet  excitation 
module for escf. For these TD‐DFT calculations, 300 electronic dipole transitions were 
calculated per irreducible representation, to cover the entire spectral window from near 
IR to UV. The obtained line spectrum was broadened by Gaussian broadening. Lastly, 
the obtained theoretical absorption spectra was hypsochromically shifted by 0.35 eV and 
matched  with  experimental  absorption  spectra  recorded  either  using  UV‐vis 
spectroscopy  in  transmission  mode  or  Photothermal  Deflection  Spectroscopy.  The 
following section is dedicated to several characterization techniques, first starting with 
these above‐mentioned optical characterization methods. 
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2.2 Experimental Methods 
2.2.1 Sample Preparation 
Seven different MPEGC60 films are mediated on solid supports by Drop Coating (DC), 
Spin Coating (SC) with/without annealing, Langmuir‐Blodgett (LB) and Liquid/Liquid 
Interfacial Precipitation  (LLIP) methods. The  supports  include  quartz  (for AFM  and 
UV/vis  characterizations), Cu‐grid  (for  TEM  studies), Glassy Carbon  Electrodes  (for 
electrochemical  measurements).  Finally,  these  are  processed  on  amorphous  Silicon 
surfaces for hybrid solar cells. This section will outline the basics of these interfacial self‐
assembly  techniques used. Figure 2—1 provides a pictorial summary of  these sample 
preparation methods.  
2.2.1.1 Interfacial deposition 
An  interface  between  two  phases  can  be  defined  as  the  two‐dimensional  boundary 
surface  sandwiched  between  them.  Generally,  assembly  of  molecules  at  interfaces 
(liquid/gas or liquid/liquid), is a result of reduction of surface tension, upon addition of 
a molecule, usually an amphiphile, typically consisting of polar and non‐polar parts. 
At an interface, there exists an imbalance of intermolecular forces which is responsible 
for  the  initial  (i)  surface  tension ɣ, or ɣ௜ under  static  conditions. When a  sufficiently 
diluted amphiphile  is  introduced at  the  interface,  the surface  tension of  liquid phase 
reduces,  evident  by  increased  surface  pressure  (Π)  because  of  re‐distribution  of 
intermolecular forces. 
𝛱 ൌ ɣ௜ െ ɣ 
The polar‐part of  the amphiphile orients  itself  towards  the polar  liquid phase, due  to 
favourable van der Waals  (vdW)  forces, dipolar  interaction and H‐bonding  in certain 
cases.102 In contrast, the non‐polar part tends to face the gaseous/non‐polar liquid halves 
of the  interface. Contextually, the  liquid/liquid  interface provides a second stabilizing 
vdW force to orient the non‐polar moiety of the amphiphile. For liquid/gas interfacial 
assembly, the polar part is stabilized by the polar solvent phase, while the non‐polar part 
of  the amphiphile self‐assembles because of  intermolecular  interactions, as  the carrier 
solvent  evaporates.103  In  this  work,  liquid/gas  interfacial  deposition  employing  the 
air/water  interface  is  enabled  by  Langmuir  Blodgett  (LB)  technique.  Additionally, 
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liquid/liquid  interfacial  precipitation  method  (LLIP)  is  used  for  inducing  fullerene 
assembly (see Figure 2—1). 
 Langmuir Blodgett (LB) Technique 
LB  technique developed by  Irving Langmuir and Katharine Blodgett  is a  simple yet 
sophisticated nanostructured assembly and deposition tool usually operating at the air 
water interface.102 The assembled one‐molecule thick film (monolayer), or Langmuir film 
can be deposited on a chosen substrate moving either horizontally (Langmuir‐Schaefer), 
or  vertically  (Langmuir  Blodgett)  relative  to  the  interface.  Repeating  this  process 
multiple times at defined barrier positions produce multi‐layered functional films with 
defined thickness, for targeted applications.104  
A typical LB setup comprises of a water filled bath at known temperatures bath kept 
horizontally on a flat surface (panel A, Figure 2—1). The molecule to be assembled  is 
finely dissolved in an evasive carrier solvent (usually Chloroform) and is dispersed at 
the  air‐water  interface.  After  allowing  a  waiting  time  for  complete  carrier  solvent 
evaporation, the interfacial area is reduced (compressed) using two automated mobile 
barriers.  At  different  barrier  positions,  the  molecule  transit  between  different 
intermolecular  orientations,  giving  its  corresponding  gas/liquid/solid  and  transition 
phases.  This  is  turn  gives  the  characteristic mean molecular  area  (A),  and  thus,  a 
qualitative hint about molecular orientation. Thereby, surface pressure Π (representing 
the degree of intermolecular interaction) is gradually increased and corresponding Π‐A 
isotherms are detected via Wilhelmy plate method (Figure 2—1).105 The shape and nature 
of these isotherms is given by concentration dependent phase change.103  
At sufficient dilution (gas phase with amphiphile concentration << CMC) there is no self‐
interaction between  the dispersed molecules and  the  reduction of  surface  tension vs. 
concentration is linear. If the interface is linearly compressed at constant temperatures, 
the amphiphile  starts  to  self‐interact. Based on  this principle and Gibbs equation  for 
interfacial thermodynamics, one observes a function for gaseous phase relating Π and 
A. This is given by ΠA = kBT, where A is the mean molecular area of the amphiphile, kB 
is the Boltzmann’s constant and T absolute temperatures.3 From this equation surface 
pressure Π is found to rise hyperbolically, in the gas phase regime106 (see G‐part of the 
isotherm in panel A, Figure 2—1).107  
                                                     
3   Alternatively, this equation can be understood by conventional kinetic theory of gases. The 
average  translational kinetic  energy  for  each degree of  freedom,  is  kBT/2. For  an  ideal  2D 
gaseous interface, the total kinetic energy is therefore, kBT. Thus, ΠA= kBT. 
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Compressing  the gaseous  interface  further  leads  to  thermodynamic phase  transitions 
(usually first order) and formation of liquid and solid states103 with chemically distinct 
phases.  Generally,  these  can  be  broadly  classified  into  liquid‐expanded  (LE),  liquid‐
condensed (LC) and solid phases.103 
 
Figure 2—1: Preparation methods used in this thesis: (A) In LB technique, amphiphilic molecules 
are  dispersed  at  the  air‐water  interface  and  compressed  (orange  arrows)  by  two mechanical 
barriers. With compression Π‐A isotherms are recorded (purple graph, below) via Wilhelmy plate 
method.  (B)  LLIP  method  where  the  antisolvent  is  added  at  elevated  temperatures  to  a 
homogenous solution forming an interface, which is then disturbed by sonication. (C) Sequential 
events  of  self‐assembly  during  spin  coating,  and  thermal  annealing.  All  assemblies  are 
transferred to three surfaces (panel B), each intended for targeted characterization. 
For expanded phases,  there  is no definite relationship between mean molecular areas 
and surface pressure. The Π‐A  isotherms are often characterized by rapidly changing 
mean molecular areas at virtually constant surface pressures, because  the molecule  is 
subjected  to  tremendous  intermolecular  forces  phase  as  it  undergoes  first  order 
thermodynamic  transition.  As  the  molecular  chain  length  is  increased  or  bath 
temperature  is decreased  these  expanded phases disappear  and  a  liquid‐crystal  like 
monolayer is achieved. On further compression, ideally, a close packed solid phase is 
witnessed.108 
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For condensed and solid phases, mean molecular areas can be derived by extrapolating 
the linear part of the isotherm to zero pressures. This gives rich information about the 
molecular crystal structure and their orientation at the interface.103 
 Liquid/liquid Interfacial Precipitation (LLIP) 
Liquid/liquid interfacial precipitation (LLIP) of an amphiphile is usually carried out at 
the  interface of  two  liquids constituting  two solvents of contrasting polarities,  for e.g. 
methanol/chloroform or  toluene/isopropanol  (see Figure  2—1).109 An  amphiphile  can 
orient itself between two liquids, into its thermodynamically favourable self‐assembled 
structure,  in  absence  of  an  external  force.  The  size  of  the  obtained  supramolecular 
structures scales with the extended area of the interface, i.e. relative miscibility. In cases 
where the solvents are completely immiscible (e.g. hexane and methanol), there is one 
extended 2‐D  interface where  self‐assembly occurs, given by  the  cross‐section of  the 
reaction chamber. The resulting self‐assembled structures are thus several micrometres 
long. In contrast, nm‐scale self‐assemblies are obtained upon tuning interfacial area by 
using: a) sparingly miscible solvent pairs b) changing proportions of the chosen solvent 
pair,48 and, c) vigorous sonication for extended time for dynamic self‐assembly.110 
To  complement  and  compare  with  the  above  described  interfacial  synthesis 
methods,  standard  fast  and  slow  ‐solvent  evaporation  techniques, namely Spin‐  and 
Drop coating (SC and DC) respectively, with post‐processing annealing, are treated in 
this work (Figure 2—1). In SC a solution containing the molecule of interest is spun on a 
substrate  at  chosen  angular  speed  for  a  certain  time.  The  centrifugal  force  acting 
outwards,  helps  in  spreading  the  solution  and  form  a  flat  film  by  fast  solvent 
evaporation. In comparison to the 2D interfacial methods detailed earlier SC produces 
thin‐films with lesser nanoscale morphology control. In contrast, DC method refers to 
drop‐by‐drop deposition of a solution on substrates, and subsequent formation of thin‐
film  by  natural  evaporation.  DC  produces  more  amorphous  films  with  lesser 
supramolecular control  in comparison SC. Annealing,  i.e. heating  the  formed  films at 
chosen temperatures induce crystallinity and renders them suitable for applications.  
2.2.2 Optical Characterization 
In  this  thesis, optical  characterization of  the prepared  samples was performed using 
Photothermal  Deflection  spectroscopy  (PDS)  and  absorption  spectroscopy  in 
transmission mode (UV‐vis). In this following section fundamentals of PDS is discussed 
and compared with UV‐vis spectroscopy in transmission mode. 
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2.2.2.1 Photothermal Deflection Spectroscopy (PDS) 
PDS technique is a highly sensitive spectroscopic technique for measuring absorption of 
thin solid films.111‐1134 PDS operates through  ‘mirage cantilever effect’, and the measured 
absorption  signals  are  due  to  three  sequential  events:  a)  Photo‐  the  sample  and  its 
surroundings (usually a transparent solvent of high temperature dependency) is heated 
up  by  a monochromatic  light‐source;  b)  thermal‐  a  thermal  lens,  i.e.  a  liquid  dome 
consisting of a gradient of refractive indexes is generated around the focus point, and c) 
Deflection‐ the deflection of a laser beam grazing across the thermal lens is determined 
using a position detector. Within these sequential steps, the light absorbed by the thin‐
film sample resulting in the thermal lensing is a measure of the deflected recorded by a 
position detector (see Figure 2—2).114 
 
Figure 2—2: (A) Operation Setup of PDS; (B) Comparison of the detection limit of PDS vs. R&T 
absorption  spectroscopy.  (C) Portrayal of Mirage Effect on which PDS  is based. Background 
image is by loskutnikov posted in Shutterstock. 
                                                     
4   The  section  is  influenced  by  a  tutorial  talk  of Dr. Henner Kampwerth  about  PDS  at  the 
University of New South Wales (UNSW, Sydney) on 13/12/2017. 
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Due to modulated heating, the sample and surrounding liquid produces a gradient of 
varying  temperature  gradient  and  hence  varying  optical  reflectivity.  This  thermal 
lensing effect cause the grazing laser beam to deflect, whereby, the detected deflection 
of  the  laser beam must be proportional  to  the  rise  in  temperature. This  temperature 
increment due to optical absorption and thermalization is actually well described by the 
heat equation. The deflection distance (S)  is proportional to the solvent’s temperature 
dependency, given by ቄቀ ଵ௡బቁ ቀ
ௗ௡
ௗ்ቁቅ, heat gradient (∇𝑇ሻ, interaction distance (L), and the 
modulation speed (𝑒௜௪௧ሻ, i.e. 
𝑆 ∝ ൬ 1𝑛଴൰ ൬
𝑑𝑛
𝑑𝑇൰ 𝐿∇𝑇𝑒
௜௪௧ 
This  equation  is  simplified by  considering  a  low diameter of  the probe beam  and  a 
substrate with a  lower absorption  coefficient  than  that of  the  thin‐film.  If  the  film  is 
supposed to have small temperature gradient upon heating, then the equation can be 
further simplified, yielding the simplified PDS equation of absorption, giving a measure 
of the absorbance (A): 
 𝑆 𝑆௥௘௙ൗ ൌ 1 െ 𝑒ఈ௟ ൌ 𝐴 
Here,  𝑆௥௘௙ denotes  the  reference  laser deflection  for  a  film with  100%  absorption,  α 
determines the absorption coefficient and l determines the thickness of the thin‐film. 
PDS  is particularly necessary  to bypass  the drawbacks associated with standard R&T 
based absorption spectroscopy, namely:  
i) At longer wavelengths specifically in the IR regime, photodetector noise heavily 
influences UV‐vis signals measured in reflectance/transmission (R&T) mode.  
ii) These  measured  absorption  signals  are  directly  dependent  on  the  optical 
detector’s wavelength  of  operation. All photodetectors  show good  sensitivity 
within a specified wavelength range, given by the bandgap of the photodetector. 
Usually the photodetector changes while moving from visible to IR. This is why, 
usually unavoidable noise crops in when moving from detector to detector due 
to their relative differences in sensitivity.  
iii) Lastly,  it  is difficult  to measure:  a)  scattering  samples  (e.g.  colloidal dispersion 
immobilized  films which  are  optically  opaque),  and  b)  few‐atom  thick  samples 
(monolayer  of  quantum  dots  film)  with  R&T  spectrophotometers.  They  are 
poorly sensitive and it is often difficult to separate sample‐signal from scattering  
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PDS  is  an  excellent  technique  to  bypass  the  above  issues. The minimum  absorption 
which  can  be  recorded  by  PDS  is  10‐2  which  is  1000x  higher  than  that  of  R&T 
spectrophotometers, making  it ultrasensitive  to optically  thin  samples. Secondly,  the 
PDS can be performed on opaque or  rough substrates unlike R&T. Thirdly, PDS can 
measure scattering samples. Lastly, PDS data is not limited by detector variation because 
in contrast to reflectance/transmission absorption spectroscopy, the thin‐film itself act as 
the detector in PDS. A schematic figure describes the working principle of PDS.  
The home‐built PDS setup consists of the parts sketched in Figure 2—2. The light source 
component  is  a  1000 W  Xe‐high  pressure  lamp  from  LOT‐QD  and  a  260 mm 
monochromator is used to deliver maximum light intensity from 200 nm up to 2500 nm. 
a) A chopper (Thorlabs) modulates this incoming light which then focused on the 
thin‐film sample immersed in a perfluorohexane solvent filled cuvette. 
b) The  intensity  of  the  incident  light  is  monitored  using  a  quartz  glass  plate 
functioning as the beam splitter, placed between focusing lens (f=75 mm) and the 
sample,  and  a  UV‐optimized  trans‐impedance  amplified  silicon  detector 
obtained from Thorlabs.  
c) The deflection of a 0.5 mW HeNe‐laser is measured using a lateral effect sensor 
PDA90 from Thorlabs.  
d) The whole system is controlled using a Labview program, collecting all the data 
and corrects the PDS signal in accordance to the incident intensity. 
2.2.3 Morphological Characterization 
The morphology of produced supramolecular fullerene assemblies are characterized in 
solution and  films. Three characterization  techniques were used, namely: a) Dynamic 
light scattering (DLS) for solutions b) Atomic force microscopy (AFM) on films and c) 
Transmission electron microscopy (TEM) on air‐dried fullerene films on Cu‐grids.5 Of 
this  the principles of DLS and TEM are discussed briefly and AFM  is discussed with 
more details, in the upcoming section. 
                                                     
5   Dynamic light scattering, and Transmission electron microscopy experiments were performed 
by JENANO‐ Professor Dr. Felix H. Schacher group in FSU Jena. Specifically, Oliver Eckardt, 
Dr. Felix Schacher measured light scattering samples and Dr. Moritz von der Lühe measured 
transmission electron microscopy samples. 
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In  DLS,  Rayleigh  scattering  of  molecular  aggregates  in  solutions  is  measured  by 
recording  a  typical  speckle  pattern.115  This  pattern  is  produced  when  a  polarized 
monochromatic  laser passes  through  a  scattering  sample,  i.e.  fullerene  assemblies  in 
solution.  The  intensity  of  the  measured  signals  changes  dynamically  (particle’s 
Brownian motion) and an autocorrelation  function  is used  to estimate  the size of  the 
mobile  aggregates.  In  this  thesis  CONTIN  analysis was  performed  to  estimate  the 
hydrodynamic  diameters  of  very  dilute  (<100 μM)  solutions  and  LLIP  fullerene 
solutions. The detection  limit  is usually >2 nm. The setup comprises of an ALV Laser 
CGS3 Goniometer with ALV Avalanche correlator and a He–Ne laser (λ = 633 nm). 
TEM was used to measure supramolecular size and packing of 2D fullerene assemblies 
(LB and LLIP) at the single molecule level. In contrast to the laser source in DLS, TEM 
uses  an  electron  source  beam which  is  shone  on  air‐dried  films  on Cu‐grids116. The 
resulting  scattered  light  contains  specific  information about molecular arrangements. 
The typical resolution of TEM is around 0.2 nm. For TEM measurements from air‐water 
interface, hydrophilic Cu‐grids were prepared by Ar plasma cleaning  (~30 s)  (Diener 
Electronics). A typical TE‐microscope (Zeiss‐CEM 902A, Oberkochen, Germany) having 
a 1k TVIPS FastScan CCD camera was used for measurement.  
2.2.3.1 Atomic Force Microscopy 
AFM  is  a  high  resolution  scanning  probe microscopic  technique  for morphological 
measurements  of  samples  with  lateral  dimensions  >30  nm  and  vertical  dimension 
>0.1 nm.117‐118 The general advantage of AFM over TEM is that the former provides height 
information of the surface. However, the lateral resolution of TEM is in the atomic scale, 
which is superior to that in AFM. In AFM, the interaction between a probe (a sharp tip 
<10 nm supported on a flexible cantilever) and a sample in solid/liquid environment is 
measured. The probe is usually made of Si, SiN or polymers depending on the mode of 
AFM operation. The tip is usually made conical in shape and has an apex diameter of 4‐
5 μm.  The  cantilever,  usually  up  to  200 μm  in  length  keeps  oscillating  obeying  the 
Hooke’s law (Force = ‐Spring Constant x distance), with a spring constant between (0.5‐
50 N/m). The probe is connected to a piezoelectric scanner and is moved laterally (X, Y) 
and in Z directions across the sample surfaces. Using a raster scanning method, detailed 
information about the 3D surface structure is obtained. 
Several forces of interactions (vdW, dipole‐dipole and electrostatic) operate between the 
sample surface atoms and the tip, essentially determined by their chemical properties. 
The force between the surface atoms and probe is essentially described by a Lennard‐
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Jones potential like curve governed by their separation distance Δz (see panel B, Figure 
2—3). Generally, AFM operates  in  three modes of operation given by  the  separation 
distance  Δz  (Figure  2—3).  At  distances  far  from  the  sample  surface  the  nature  of 
interaction is purely attractive and this is utilized for measurements in the non‐contact 
mode. As  the  tip  approaches  equilibrium distances,  the mode  of  operation  is  called 
tapping mode. At  even  shorter  distances,  only  repulsive  interaction  occur  as  the  tip 
makes real contact with the surface and is utilized for contact mode AFM. 
 
Figure 2—3: (A) Setup and (B) Operation principle of AFM. 
In  this  thesis, AFM  (Veeco Digital  Instruments Dimension 3100 AFM)  in: a)  tapping 
mode where  the probe  consisted  of  a  silicon  tip  (radius:  8  nm)  at  300  kHz  (Budget 
Sensors Tap 300‐G) and, b) contact mode (“ContE‐G” with Cr/Pt‐casting) were utilized. 
Tapping method was used for the analysis of grains with lateral dimensions spanning 
from ~30 nm  to ~0.6 μm and heights <100 nm. Contact mode method was utilized  to 
estimate film thickness was determined by square scratching method. In this method the 
tip in contact is first moved with a high velocity across smaller areas (3 μm × 3 μm) of 
the film surface effectively scratching large parts of the sample. This created a step height 
(see panel A, Figure 2—3) which was subsequently scanned at larger areas (10 μm × 10 
μm) and measured by line profiles to determine film thickness. 
2.2.4 Electronic Characterization 
Electronic characterization in context of this thesis refers to evaluation of the frontier‐
orbital energies and binding energy profiles of the molecule of interest in solutions and 
thin‐films.  Conventionally  electrochemical  techniques  (cyclic  voltammetry,19,  119‐120 
square‐wave,121 or Osteryoung square‐wave voltammetry), gas‐phase low temperature 
photoelectron spectroscopy,122 scanning tunnelling spectroscopy,123 ultraviolet (HOMO) 
and solid state inverse photoelectron124 or laser two‐photon photoemission spectroscopy 
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(LUMO)125 are used  for electronic  characterizations. The obtained  results using  these 
above‐mentioned methods are then usually compared/validated with additional DFT‐
based simulation.126 
2.2.4.1 Cyclic and Square Wave Voltammetry (CV and SWV) 
In this thesis, electrochemical sweep techniques are utilized, namely cyclic and square 
voltammetry  (CV and SWV)  to evaluate FMO energies of fullerenes and  is compared 
with  that  obtained  via DFT‐modelling.127  The  fundamentals  of  these  electrochemical 
methods  rely  on  the  classical Nernst  equation  for  redox‐couples  in  solution  phase, 
originally  derived  from  the  second  law  of  thermodynamics.128  Based  on  the  solvent 
environment an electrochemical double layer is formed at the vicinity of the electrode. 
In  presence  of  a  supporting  electrolyte  usually  at  high  concentrations,  forward  and 
backward potential scans are applied to a working electrode. If a redox process can be 
activated  in  the molecule where  the reduced/oxidized species  is stabilized within  the 
potential sweep  time‐scale, cathodic and anodic current/voltage peaks are witnessed. 
The Nernst equation for such a process is given by:  
𝐸௣௖/௣௔ ൌ 𝐸௢ െ ோ்௡ி ln
ሾோ௘ௗሿ
ሾை௫ሿ     or, 
𝑅𝑇
𝑛𝐹 ln
ሾ𝑅𝑒𝑑ሿ
ሾ𝑂𝑥ሿ ൌ ሺ𝐸௢ െ  𝐸௣௖/௣௔ሻ 
The  shape  of  the  voltammogram  is  largely  determined  by  two  factors:  a)  increased 
currents  as   𝐸௣௖/௣௔  becomes  too  large  or  too  small  facilitating  thermodynamically 
favourable Nernstian behaviour up  to  the  redox maxima, and b)  tailing down of  the 
voltammogram due to transport limited current which can be understood from Fick’s 
law (see panel B, Figure 2—4). Fick’s  law  indicates that the diffusion rate of a species 
depends on the concentration gradient, i.e. 𝐽 ൌ 𝐷 ∆஼∆௑. Here J is the Fickian diffusion rate, 
D the diffusion coefficient, ∆𝐶 and ∆𝑋 represents change in concentration and distance 
from  electrode  surface  respectively, while  their  division  represent  the  concentration 
gradient. At the electrode surface all the analyte species can be assumed to be reduced 
or oxidized at the peak potentials. Moving further away from the electrode surface, the 
concentration difference ∆𝐶 (between electrode surface and bulk solution) remains fixed, 
but the distance ∆𝑋 keeps growing which effectively slows down 𝐽 with time. Thus the 
voltammogram  tails  off  generating  lesser  current  at  potentials  away  from  peak 
potentials. Thus this unique shape characteristic of CV  is both Nernstian and Fickian, 
solely controlled by the scanning potential. 
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Figure  2—4:  Description  of  electrochemical  methods:  (A)  Commonly  used  three  electrode 
electrochemical setup with chemicals and components; (B) and (D) Features of a typical CV and 
SWV (reduction) performed in solution or on chemically modified W.E. The CV peak‐shift of 59/n 
mV for a redox process with n transferred electrons does not occur for thin‐film voltammograms; 
(C) and (E) demonstrates potential vs. time profiles of the corresponding methods. 
In CV, half wave potential (𝐸ଵ/ଶ) is measured which is given by the numerical average 
of the cathodic and anodic peak potentials, 𝐸௣௖ and 𝐸௣௔ respectively (see panel B, Figure 
2—4).  For  reversible/quasi‐reversible  redox  reaction,  difference  between  the 
anodic/cathodic peak potentials  is given by ହଽ௡  mV where n designates  the number of 
electrons  transferred  in  the  redox  process.127  It  is  important  to  recognize  that  these 
individual processes,  i.e. potentials and currents from cathodic/anodic waves, and the 
peak potential difference  to  identify number of  transferred electrons are pertinent  to 
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redox processes  in  solution.  In  contrast,  for  a  redox‐active molecule  immobilized on 
working electrode, the potential difference between the anodic/cathodic waves is zero. 
Electrochemistry on thin‐films (<100 nm) require higher sensitivity and elimination of 
non‐Faradaic  currents, which  is done by SWV.  In SWV,  the  reduction/oxidation 𝐸ଵ/ଶ 
potential is directly obtained from single redox peaks. 
From the cathodic (reduction) and anodic (oxidation) peaks of CV (in solution) and SWV 
(thin‐films), the HOMO/LUMO energies are determined. This requires evaluation of an 
onset  potential  (𝐸௢௡௦௘௧ሻ,  which  can  be  defined  as  the  electrochemical  potential  for 
reducing/oxidizing  just  the FMOs.129  In principle, HOMO/LUMO  is only  relevant  for 
molecules  in  vacuum,  but  is  approximated  by  ionization  energy/electron  affinities, 
which is primarily defined for single electron ejection or injection to atoms in gas phase. 
Furthermore,  electrochemistry  is  performed  in  solution  phase  with  several 
thermodynamic processes  surrounding  the  solvent  shell. This makes HOMO/LUMO 
estimation from electrochemical data challenging but specific standards are utilized to 
legitimately correlate the measured electrochemical data to vacuum scales (correlation 
offset  between  4.8  to  5.3  eV has  been  reported). The huge  variation  of  the  reported 
LUMO‐energies for the popular PCBM molecule, spanning over ~250 meV,122  justifies 
that correct correlation scales and reference electrode standard are needed for absolute 
determination of FMO  energies. vs. vacuum The HOMO/LUMO  is  finally  computed 
from the onset potential and correcting for the ferrocene half‐potential and the vacuum 
scale correction as129. 
𝐸ுைெை/௅௎ெை ൌ െሺ𝐸௢௡௦௘௧,௢௫/௥௘ௗ െ  𝐸ଵ/ଶி௖/ி௖
శሻ  ൅ 5.1 eV 
2.3 Application: Theory and Characterization of Solar Cells 
Photovoltaic cells, convert light energy (solar photons) into electrical energy i.e. usable 
work, and is one of the current solution to meet global energy crisis. Silicon solar cells 
have been in the forefront of photovoltaic technology because of their high efficiencies, 
low‐environmental  toxicity  and  offering  variety  of  structures  for  targeted  demands. 
Though most  solar  panels  are  based  on  crystalline‐Si,  low  temperature  fabrication 
(<250 °C), possibility of different substrates and  low cost make amorphous‐Si  (a‐Si) a 
prospective  energy  harnessing  material.24  In  Chapter  5  of  this  thesis,  hybrid 
(organic/inorganic) solar cells were fabricated. In the amorphous hydrogenated Silicon 
(a‐Si:H), acting as  the p‐type and  the  fullerene as  the n‐type semiconductor.130  In  the 
following section, a short theoretical treatment is provided to understand the basics of 
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inorganic, organic or hybrid solar cells and subsequently the fabrication method of the 
device adopted in this thesis is described. 
In practice  solar  cells  can be based on a  single pin‐junction or on multiple  junctions, 
usually  called  tandem  cells.  The  intrinsic  or  pure  semiconductor material  (i‐layer) 
primarily  absorbs  solar  photons  and  gets  photoexcited.  The  p+‐  and  n+‐doped 
semiconductors  act as  the hole  and  electron majority  carrier  layers  respectively. The 
device  can  either  take  a  sandwich  architecture  or  can  the  p+‐doped  and  n+‐doped 
materials  can  be  intermixed,  adopting  a  bulk‐heterojunction  structure  as  in  solution 
processed organic photovoltaic cells (see panel B, Figure 2—5).131 
The vacuum  levels at  infinite distances for two semiconductor materials far from one 
another is considered to be the same, and is equal to the potential energy of an isolated 
electron at rest in vacuum. The potential wells within these materials can be imagined 
to be merged at the interface which falls off at larger distances.132 Their individual fermi 
energies  (EF) merges  in  contact  and  individual  surface  dipoles  of  the materials  get 
aligned.133 If one of this material is p‐type and the other n‐type, then electrons tend to 
migrate from the n‐type rich semiconductor surface to p‐type, and the holes from the p‐
rich  surface  to  the  n‐type  (see  panel A,  Figure  2—5.  These  charges  instantaneously 
balance out by recombination with the majority carriers on the opposite sides resulting 
in  a  depletion  zone  or  space‐charge  region, which  stays  in dynamic  equilibrium.134 This 
continuous  diffusion  of  majority  carriers  creates  an  electric  field  which  becomes 
particularly  strong  as  the  space‐charge  region  attains  dynamic  equilibrium  i.e.  the 
majority carriers can no longer diffuse across the depletion zone. Under such conditions 
electricity is produced as the residual holes in the p‐type and electrons and n‐type flows 
through an external circuit upon photo‐activation.135 
In organic photovoltaics the events associated with current generation in the active layer 
is closely related to the above situation. Usually, a solution processed blend of electron 
donor  and  acceptor  molecules  (active  layer),  similar  to  intrinsic  or  i‐layer  in  pin‐
configuration  is  sandwiched between  two electrodes having  suitable work  functions. 
The substrate (usually quartz glass) and electrode (transparent conducting oxides) in the 
direction of incoming photons are made transparent for maximum absorption. Organic 
materials are primarily intrinsic semiconductors, where charge generation is preceded 
by  formation of  a bound  electron/hole  (e‐/h+) pair  called  an  exciton.136‐138 This occurs 
when incoming photons absorbed by the active layer excites an electron from the HOMO 
of the electron donor to its LUMO. This e‐/h+ pair is bound together by Columbic forces 
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with total binding energies smaller than that of unbound charges The acceptor can get 
photoexcited  too, but  the due  to a  larger absorption coefficient excitons are primarily 
generated in the donor phase.139‐140 
Exciton binding energies depend on the material’s dielectric constant, but are typically 
larger than thermal energy at room temperature (25 meV). Thus, they tend to recombine 
until and unless,  the charge separated state reaches energetically stable state  through 
charge delocalization in the e‐ and h+ orbital wavefunctions. Thus, after these excitons 
diffuse randomly within the photoexcited active layer, either recombination occurs or 
they  dissociate  at  the  donor:acceptor  interface.  The  acceptor  LUMO  being  typically 
lower than the donor LUMO, provides the necessary driving force  in dissociating the 
exciton. Thereby, the acceptor gets reduced while the donor is oxidised. These separated 
charges  move  freely  under  the  influence  of  an  external  electric  field  generating 
photocurrent. 
 
Figure 2—5:  (A) A  typical p‐n  junction  type solar cell and events of charge carrier generation 
upon illumination. The Fermi energies (Ef) of the p‐ and n‐type components merges in contact 
near the space charge region. The corresponding majority carrier migrate to the electrodes. (B) 
Typical architecture of bilayer or BHJ solar cells, and (C) Typical IV profile of a functional solar 
cell. The biscuit brown rectangle gives the total obtained power (Pmax) at maximum power point 
(MPP), whereas the ideal power is given by the product (VOC ൈ JSC). Their ratio determines the fill 
factor of the solar cell. 
In  this  thesis  (Chapter 5) hydrogenated amorphous Si  (a‐Si:H)/fullerene hybrid  solar 
cells  were  constructed.24  These  were  fabricated  at  low  temperatures  using  plasma 
enhanced chemical vapor deposition  (PECVD).141 Amorphous Si offers  flatter  surface 
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than crystalline‐Si (c‐Si) cf. surface roughness of a‐Si:H is <1 nm,142 almost 5 times less 
than  c‐Si.  The  deposition  of  the  fullerene  layer  necessitated  interruption  of  HSC‐
fabrication  in  vacuum  after  the  intrinsic  a‐Si:H  layer  deposition  leading  to  the 
spontaneous  formation of a  thin oxide  layer on  the a‐Si:H surface.143 This  lead  to  the 
formation  of  virtually  hydrophilic  surfaces,  chemical  similar  to  quartz.  Thus  the 
conventional a‐Si:H p+‐i‐n+‐doped stack model was used with highly p‐doped a‐Si:H (10 
nm),  intrinsic  a‐Si:H  (300  nm),  fullerenes  as  the  n‐type  layer.  Being  an  indirect 
semiconductor  the  Si‐layer  thickness  is  large  by  a  factor  of  20‐30,  w.r.t.  fullerenes. 
Therefore,  photon  absorption  primarily  occurs  in  the  Si‐layer. All  layers  apart  from 
interfacially deposited fullerenes were deposited using PECVD upon 200 nm Al‐doped 
ZnO (AZO) serving as the transparent front contact. The reflective back contact was a 
300 nm silver deposited and designed by a shadow mask producing 16 solar cells per 
batch. 6 
2.3.1 Active layer morphology and device parameters 
The active layer morphology plays pivotal role in controlling the overall performance of 
the  photovoltaic  cell. A measure  for  solar  cell  performance  is  given  by  its  external 
quantum  efficiency  (EQE) which  is  a measure of  the  fraction of photons which gets 
converted into charges. This in turn depends on the material’s extinction coefficient and 
the device’s internal quantum efficiency (IQE). IQE simply is a measure of the fraction 
of  absorbed  photons which  leads  to  collectable  charges. Clearly,  this  depends  on  a 
number of factors: a) exciton dissociation and recombination, b) free charge migration, 
c) charge collection at the electrodes. Of these, a) and b) are strongly dependent on the 
morphology  of  the  active  layer,  i.e.  the  supramolecular  structure  of  pure  donor  or 
acceptor phase, nature of the interface, and the structure of their co‐assemblies. Point c) 
is mainly defined by the external electric field which is controlled by the work functions 
of the respective cathode and anode materials.131  
The overall efficiency of a solar cell is governed by several factors, but the heart of the 
problem  lies  in  the molecular structure of  the photoactive components which control 
their optical excitations and electronic energy levels. The difference in fermi energies of 
the ‘n’ and ‘p’ components of the p‐n junction solar device, gives a hint of the maximum 
cell voltage. Therefore, eVOC = εF(n) ‐ εF(p).131, 135 For organic semiconductors, usually this 
                                                     
6   Further details about device architecture, band diagrams and characterization are in Chapter 
5. 
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is given by the difference in donor HOMO and acceptor LUMO energies, which is the 
energy needed to separate electron/holes. The fabricated cell is usually characterized by 
measuring  Current  (I)‐Voltage  (V)  curves  using  illumination  produced  by  a  solar 
stimulator. A typical I‐V curve is presented in panel C of Figure 2—5. 
A number of characteristics, namely open circuit voltage (VOC), short circuit current (JSC), 
fill‐factor (FF) and power conversion efficiency (P.C.E.) gives an estimate of the quality 
of the solar cell. Upon forward biasing, two types of currents flows through the external 
circuit: a) illuminated current, and b) dark current. The illuminated current is the usual 
photocurrent generated upon illumination and dark current is produced due to leakage 
of carriers across the space‐charge region in the dark. The voltage, at which the dark and 
illuminated  currents  balance  out,  zero  photocurrent  produced  in  the  circuit  and  is 
defined as VOC (see panel C, Figure 2—5). At zero voltage. The current density measured 
at zero voltage  is called short‐circuit current which  is actually a measure of the  light‐
generated carriers in the circuit. The maximum cell power (maximum power point) is 
the area of the biggest rectangle inscribed within the I‐V profile. For a good solar cell the 
product of JSC and VOC (ideal solar power) must very close to the maximum power point 
(Pmax). The ratio between the MPP and ideal power versus is indicative of the quality of 
the solar cell and is defined as fill factor (FF).131  
𝐹𝐹 ൌ  𝑃௠௣௣𝑃௜ௗ௘௔௟ ൌ
𝐽௠௣௣ ൈ 𝑉௠௣௣
𝐽ௌ஼ ൈ 𝑉ை஼  
For all practical purposes the stability of the solar cell is estimated by measuring the cell 
efficiency at the maximum power point. Lastly, the P.C.E. of the solar cell is the most 
commonly used parameter which is indicative of the incident spectral power which the 
device can convert photocurrent. Thus, it is given by: 
𝑃𝐶𝐸 ൌ  𝐽ௌ஼ ൈ 𝑉ை஼ ൈ 𝐹𝐹𝑃଴  
The electronic and optical properties of materials used in the photovoltaic device play 
important role in controlling these solar cell parameter, and is detailed in Chapter 5 of 
this thesis. 
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3 Fullerenes–Optically Controlled Supramolecular 
Assemblies 
Parts of this chapter follows from these articles: P1 – Saunak Das, Felix Herrmann‐Westendorf, 
Felix H. Schacher, Eric Täuscher, Uwe Ritter, Benjamin Dietzek, and Martin Presselt ACS Applied 
Materials & Interfaces 2016, 8, 33, 21512‐21521. P2 – Saunak Das, Johannes Fiedler, Oliver Staufert, 
Michael Walter, StefanYoshi Buhmann, and Martin Presselt Physical Chemistry Chemical Physics 
2019, (to be submitted) 
Like most  fullerene derivatives spanning  from  the smallest C20  to  the mega‐fullerene 
(C3996),144‐145,20  pristine  C60  features  strong  UV‐absorption  (λmax  =  256 nm)  with  an 
absorption coefficient similar to that of amorphous Si (~104‐105 cm‐1), but centrosymmetry 
limits  it’s  vis‐absorption  significantly.27 Additionally,  fine‐tuning  of  fullerene’s  band 
structure to promote efficient charge‐injection into its vacant electronic states is essential 
for  their  application  in  functional  devices.146  Furthermore,  the  assembly  of  pristine 
fullerenes  into  functional and ordered monolayer(s)  requires  them  to be  soluble  in a 
wide‐range  of  solvents, minimal  to  no  self‐aggregated  clusters  and  high  structural 
stability of fullerene thin‐films. Thus, for most practical applications, C60 is substituted 
with suitable side‐groups  (see Figure 3—1)  in order  to:  (i) enhance  its vis‐absorption 
coefficient  and  tailor  optical  transitions,  (ii)  fine‐tune  its  Frontier Molecular Orbital 
(FMO)  energies,  and  (iii)  improve  directed  self‐assembly  into  stable,  ordered 
monolayers. 
Before we delve into points (ii) and (iii) which are discussed in the next chapters, this 
chapter entails a conceptual overlook about fullerene’s molecular structure and optical 
properties. 
3.1 Structural Considerations 
The van der Waals (vdW)‐diameter of a single C60‐molecule is nearly 1.1 nm, whereas 
the  furthest  atomic  nuclei  distance  is  0.7  nm  (see  Figure  3—1).147 Due  to  a  curved 
molecular  surface  the  constituent  σ  and  π‐bonds  cannot  be  fully  decoupled  and 
individual bond‐lengths deviate from standard linear C=C length (1.33 Å) to fit into the 
perfectly spherical architecture of the buckyballs. In effect, the double bonds between 
adjacent [6,6] hexagonal rings (both, π‐systems) are shorter than the ones between [5, 6] 
penta‐ and hexagonal (one σ‐ one π‐system). Out of the sixty molecular orbitals (m.o.), 
typically,  the frontier orbitals participate  in charge  transfer processes and are studied 
with special focus.147 
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Figure 3—1: (A) Parent C60 structure,  its qualities and drawbacks; (B) FMO orbitals of C60 and 
their  symmetries with  tunable  energies  usually  done  by  derivatization  as  shown  in  C;  (D) 
Synthesis route for MPEGC60 employed in this work.7 
Typical substitution occurs at the [6,6]‐position through a single C‐atom bridge position, 
allowing  maximum  two  ligands,  or  through  a  –C‐N‐C–  moiety  (with  N‐bridge), 
facilitating three substituents.7 Electron‐donating or accepting ligands withdraw or push 
electron  density  into  the  buckyballs  altering molecular  orbital  energies  and  optical 
properties  (see  Figure  3—1).  The  polarity  of  the  solvents  in  which  the  fullerene 
derivative solubilizes is strongly dependent on the polarity of these ligands. Pure C60 is 
virtually immiscible in most organic polar solvents (water, methanol, isopropanol etc.) 
but demonstrate excellent solubility  in highly non‐polar solvents, e.g.  toluene/hexane. 
The most widely used Phenyl‐C61‐butyric acid methyl ester (PCBM), for e.g. have similar 
solvent affinities like C60, because both substituents are sufficiently hydrophobic. Forced 
dissolution (sonication, heat, extended mixing) of these hydrophobic fullerenes in polar 
                                                     
7   MPEGC60 was synthesized by Dr. Eric Tӓuscher, Prof. Uwe Ritter and team from TU Ilmenau. 
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solvents  yields  several  micrometres  long  disordered  aggregate  structures,  with 
uncontrolled optoelectronic properties, due to random fullerene‐fullerene noncovalent 
interactions.48 
Aggregation  effects  in  solution  cause  changes  in  the  absorption  spectra,148  which 
correlate  to particle size, but  these aggregates:  (i) disintegrate  rapidly upon  thin‐film 
formation  and  (ii)  trap  charges  if  a  systematic  and  hierarchical  control  of  the 
supramolecular order is not established.149 Therefore, for fullerene thin‐film electronics, 
morphological control of the fullerene assembly48 is preferable to provide well‐defined 
interfaces, charge percolation pathways and  thermodynamic stability. Thus  the major 
target  for  functional  fullerene  films  is  to  attain  a  targeted  design  for  hierarchical 
morphology control and simultaneously expand the limits of light absorption. 
In contrast to pure fullerene aggregates, substituting parent C60 by hydrophilic pendant 
side groups yield derivatives with diverse solubility,  i.e.  in both polar and non‐polar 
solvents.150 These amphiphilic fullerenes self‐interact and form distinct superstructures 
at defined concentrations. Due to contrasting polarities, the hydrophilic side chains act 
as shield  in  limiting random  fullerene‐fullerene  interactions. Furthermore, depending 
on  the  side group, mechanical and  thermodynamic  stability of a  fabricated  fullerene 
thin‐film can be improved. Here, two short bis‐polyethylene glycol malonate chains are 
substituted to parent C60 yielding MPEGC60 (see Figure 3—1). 
The  amphiphilicity  of  MPEGC60  facilitates  directed  self‐assembly  with  the  aid  of 
programmable  interfacial  film  fabrication,  here  the  Langmuir‐Blodgett  (LB) 
technique.151‐153. When MPEGC60 in CHCl3 solvent (MPEGC60/ CHCl3) is dispersed onto 
water,  the  hydrophilic  MPEG‐tails  selectively  penetrates  the  water,  while  the 
hydrophobic C60‐moeities keep floating on the water surface. Upon evaporation of the 
carrier  solvent CHCl3,  the  air/water  interface  is  linearly  compressed,  yielding  a  flat 
monolayer commensurate with a prototype tetragonal/hexagonal packing arrangement.8 
In contrast to LB‐technique a faster solvent evaporation method of producing relatively 
amorphous thin‐films with rather lesser supramolecular control, is the commonly used 
Spin Coating (SC) technique9.154 It will be shown in this chapter that the optical properties 
of fullerene thin‐films heavily depends on the actual supramolecular structure, packing 
and aggregate symmetry, mediated by the above LB and SC‐methods of film production. 
                                                     
8   Morphology and structure of these L and LB type films are discussed in Chapter 4.  
9   Fundamental details about these sample preparation techniques are included in Chapter 2. 
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3.2 Optical Properties 
3.2.1 Solutions 
A comparison of  the absorption spectra of MPEGC60 with  the commonly used PCBM 
sheds  light on  important optical states within characteristic electronic  transitions  (see 
Figure 3—2). Spectral features of PCBM and MPEGC60/CHCl3 are compared to quantum 
chemically (TD‐DFT) derived absorption spectra. Within the experimentally accessible 
spectral window in CHCl3 (λ > 240 nm), the MPEGC60 spectrum is similar but slightly 
hypsochromically  shifted  if  compared  to  the  spectrum  of PCBM155  and  features  two 
prominent peaks at 256 and 326 nm. 
According to TD‐DFT calculations, the MPEGC60 peak at 256 nm is constituted by two 
pronounced  electronic  transitions,  similar  to  the  two  prominent  transitions  to  nT1u‐
excited states (n = 6, 7) in Ih‐symmetric C60.72, 156 The peak at 326 nm is a superposition of 
several  medium‐intensity  and  weak  transitions  which  might  be  compared  to  the 
transition to the 3T1u state in Ih‐C60 (335 nm). Additionally, an extremely sharp Soret‐like 
peak appears at 425 nm, which  is  typical  for  fullerene derivatives with  [6,6]‐bridged 
carbons.157 Absorption at longer wavelengths than 400 nm is very weak.158 However, the 
weak vis‐absorption originates from several transitions that are symmetry‐forbidden in 
Ih‐C60  but  gain  intensity  because  of  Herzberg−Teller  intensity  borrowing.159‐160 
Furthermore, combination bands contribute  to  these  transitions.161 These combination 
bands  comprise  Jahn−Teller  active modes,  which  partially  favours  these  otherwise 
forbidden transitions.27 
The  spectral  difference  between  MPEGC60  and  PCBM  arises  because:  (i)  PCBM 
comprises of an  electron withdrawing aryl group  (‐C6H5), which withdraws  electron 
density via the C‐bridge atom. In contrast, MPEGC60 is functionalized with two weakly 
electron withdrawing –MPEG  chains. These  substituents with differences  in  electron 
pulling  strength  (inductive effects)  influence  the C60’s electronic  structure differently, 
modulating the optical transitions. (ii) Due to the presence of two identical side chains, 
MPEGC60 is arguably more symmetric (belongs to C2v point group) than PCBM causing 
differences in optical transitions. 
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Figure  3—2:  Experimental  and  TDDFT‐derived  absorption  spectra  of MPEGC60  and  PCBM. 
TDDFT results are shown as stick spectra as well as dashed line spectra obtained by Gaussian 
broadening. The region below 240 nm is not discussed because of strong CHCl3 absorption in this 
spectral range. 
3.2.2 Thin‐films 
Having  characterized  the  absorption  features  of  dissolved  MPEGC60  in  solution 
described in the preceding section, spectroscopic properties of aggregates in thin solid 
films are presented below. The  focus will be on spectral changes due  to  formation of 
aggregates observed in SC and LB films and then on analysis of model aggregates using 
TD‐DFT  calculations.  The  supramolecular  structure  of  these  SC,  LB  thin‐films was 
altered by systematic fullerene loading in a stearic acid matrix. This molar blending ratio 
is  varied  from  pristine MPEGC60  (100%)  to  high  dilutions  of  0.9%.  Due  to  higher 
sensitivity  than  conventional  absorption  methods,  photothermal  deflection 
spectroscopy (PDS)10 is employed for spectral characterizations of these highly diluted 
thin‐films.111, 113 
At first, possible aggregates at low concentrations (0.9% and 1.3%) are tracked, to deduce 
reasons of thin‐film spectral variation. At a low concentration of 0.9% (equals 36 μM), 
the SC films are largely dominated by monomers. At 1.3%, dimers and smaller clusters 
start dominating the fabricated films. This was confirmed by dynamic light scattering 
(DLS) experiments. The particle size distributions shown in Figure 3—3 is governed by 
scattering effects from both solvation shells and the core C60‐fullerenes with entangled 
                                                     
10   Fundamental details on PDS is provided in Chapter 2. 
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MPEG  chains.  The  mean  particle  distribution  at  the  lowest  concentration  (0.9% 
MPEGC60) is centred around 3.1 nm which slightly shifts to lower radii of around 2 nm 
upon increasing the concentration to 1.3%. The solvation shell of MPEGC60 in CHCl3 at 
such  low  concentration  varies  with  the  orientation  of  the  flexible  MPEG  chains 
enveloping  the  C60  core.  This  variation  in  solvent  shells  can  explain  the  difference 
between  the mean  radii of  the  two differently concentrated MPEGC60‐solutions. Both 
radii approximately fit to the length to a single MPEGC60 molecule (~2.5 nm) associated 
with a solvation shell. Therefore, both solutions are presumably dominated by MPEGC60 
monomers. In addition, at 1.3% we the appearance of the first onset of aggregation was 
observed which was absent at 36 μM concentration. The radial size distribution of these 
aggregates ranges from 4 nm over to 9 nm and is expected to be a signature from small 
vdW dimers (~5 nm) or trimers (~7.5 nm) enveloped by the solvent shell. 
 
Figure 3—3: Particle Size Distribution at aggregation onset of MEGC60/CHCl3 using Dynamic 
Light Scattering (DLS). 
3.2.2.1 Spin Coated (SC) Films 
The ratio of absorbance A256 nm/A326 nm between the prominent peak at 256 nm and the 
peak at 326 nm at 0.9% MPEGC60 content in the SC films is, ≈3, virtually identical to the 
ratio found for the diluted chloroform solutions. However, upon slightly increasing the 
MPEGC60 content  to 1.3%,  the sharp UV‐absorption peak gets weaker and extends  to 
higher  energies  as  shown  in  Figure  3—4.  These  spectral  changes  are  assigned  to 
MPEGC60‐dimers. If the absorption spectra is normalized to the peak at 326 nm (3.6 eV) 
the prominent peak at 256 nm progressively diminishes upon MPEGC60 loading in the 
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spin‐cast  films, while  the  broad  absorption  between  350  and  750 nm  systematically 
increases. Finally,  the pristine 100% MPEGC60 SC  film shows a broad and  featureless 
absorption  where  the  326 nm  absorption  actually  became  the  maximum  of  the 
absorption  spectra  as  shown  in  Figure  3—4. Additionally,  the  peak  at  256 nm  gets 
significantly broader due to aggregation of the MPEGC60 molecules. 
3.2.2.2 Langmuir‐Blodgett (LB) films 
As discussed above, the dramatic spectral changes upon fullerene loading in MPEGC60 
SC films are due to sequential formation of dimers, trimers and higher superstructures. 
In Langmuir‐Blodgett films, the hydrophilic MPEG tails adhere to the water surface and 
the monomeric units  tend  to orient  themselves parallel  to  one  another,  at particular 
surface pressures leading to the formation of small aggregates with identical symmetry. 
With  fullerene  loading,  a  concentration  effect  is  witnessed  evident  by  the  spectral 
characteristics.  Since,  molecular  symmetry  is  constant,  the  normalized  UV‐vis 
absorption  of  those  LB‐thin‐films  shows  only  small  changes  with  concentration  of 
MPEGC60 (see Figure 3—4). Therefore, we assume that the spectral shapes presented in 
Figure 3—4 are representative for particular dimers and but also higher aggregates of 
similar symmetries as detailed in the subsequent theoretical section. 
3.2.3 Evaluation of spectral differences 
It is important to recognize, that supramolecular structures which contribute to spectral 
differences in SC and LB films can have: a) different size with varying symmetry (present 
in  SC  films);  b)  different  size  but  identical  symmetry  (present  in  LB  films),  and  c) 
different  inter‐fullerene  distances  in  a  particular  assembly  (present  in  SC  films). 
Therefore, the overall focus of the next section, is to spectrally disentangle points a), b) 
and c) based on the available experimental data in Figure 3—4, with adequate theoretical 
evidence. 
Instead of considering superstructures with several possibilities,  the starting point  to 
disentangle a), b) and c) is to consider smaller aggregates, particularly dimer structures, 
which can be  treated using TDDFT calculations at  fair computational costs. Since LB 
dimers  feature  parallelly  oriented  fullerenes  and  SC  dimers  constitute  random 
symmetries,  treating  dimers  with  ranging  symmetry  give  evidence  of  spectral 
differences at the dimer level. 
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Figure 3—4:  (A) PDS  spectra on Langmuir−Blodgett films  for diﬀerent MPEGC60/stearic acid 
concentrations.  Concept  images  on  the  right  explains  how  LB  and  SC  self‐assembly  are 
symmetrically different. (B) PDS spectra for spin‐casted films of MPEGC60 from CHCl3 solvent 
for diﬀerent MPEGC60/stearic acid concentrations, normalized at 344 nm. 
Next, at specific symmetries, treating dimers with systematically varied inter‐fullerene 
distances, or packing gives hint about spectral changes, particularly relevant to SC‐films 
at large concentrations. Thus, dimer geometries are assigned to experimental absorption 
features,  followed by  theoretical discussions  about:  1)  Influence of  symmetry  and  2) 
Influence of packing. From a quantum chemical perspective, Point 1 considers dimers 
with  specific molecular  point  group.  Therefore  a  third  variable,  namely  3)  Effect  of 
geometry,  or  the  rotation  of  one  buckyball  against  another  at  fixed  symmetries  and 
packing is discussed, subsequently. 
3.2.3.1 Reduction of Experimental Absorption Features to Dimer Level 
The DLS data presented in Figure 3—3 showed the presence of monomers at 0.9% and 
the SC‐film spectrum at the same concentration is identical to single fullerene molecule 
spectra. Therefore, the 0.9% fullerene films consist of isolated monomers. In contrast, at 
the  onset  aggregation  concentration  of  1.3%,  the  MPEGC60  SC‐film,  comprises  of 
monomers and dimers of varying  symmetries. Counterintuitively,  such a hypothesis 
must  hold  since,  the  1.3%  MPEGC60  spectra  appears  broadened  w.r.t.  monomer 
spectrum, and spectral broadening indicates aggregate formation. 
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Hence,  spectral  features of dimers are  identified by  taking  the  spectrum of  the most 
diluted spin‐cast  film  (0.9% MPEGC60) representative  for  the monomer spectrum and 
subtracting this monomer reference from the spectrum of the next higher concentrated 
spin‐cast  film  (1.3% MPEGC60). Figure 3—4 shows  that  the 256 nm band  for  the 1.3% 
MPEGC60  film  is  spectrally  broad,  especially  towards  the  deep  UV‐region.  Upon 
subtraction of the monomer spectrum, the UV‐absorption at wavelengths shorter than 
256 nm is pronounced but the difference spectrum (∆SC) shows an unphysical minimum 
when approaching balanced weights of the 1.3% and the 0.9% monomer spectra. For a 
50% relative weight of the monomer reference spectrum, the UV‐absorption at 232 nm 
(5.3 eV) is marked (mauve) (∆SC spectrum in Figure 3—5).  Besides this unphysical feature, 
the  spectral  signatures  above  256 nm  absorption basically mimics  the LB‐absorption 
spectrum. Because the 232 nm peak is absent in LB‐films it can be used as a spectroscopic 
fingerprint for the identification of various dimer geometries that are absent in LB‐films 
but those which are present only in SC films. Thereby those dimers can be unravelled 
which exclusively contributes to UV‐absorption (LB‐type) and those causing intense vis‐
absorption (SC‐type) as shown in Figure 3—5. 
3.3 Theory 
Fullerene‐dimer models are constructed and their absorption spectra are computed by 
means of TDDFT. To facilitate computations of large sample space at low computational 
costs,  the  long MPEG‐side  chains  of  the  fullerene were  trimmed  and  replaced with 
shorter substituents (in this case ‐CN) which mimic the absorption spectra of fullerene 
single  molecules  i.e.  does  not  alter  the  electronic  structure  of  the  derivative.  All 
calculations  are  performed  using  TZV  basis  set,  BP‐86  functional  with  added  D3‐
dispersion  interaction  correction. At  such  conditions, about 2700 electronic  states are 
calculated, and about a hundred relevant electronic states are analysed.  
3.3.1 Influence of Symmetry 
The  essential  difference  between  formation  of  LB  and  SC‐films  is  their  structural 
symmetry  at  dimer  scales  (4‐10  nm,  cf. DLS  data  Figure  3—3), which  contribute  to 
spectral  differences  at  thin‐film  scales.  Absorption  spectra  of  dimers  of  possible 
symmetries  namely  Cs, D2d, D2h,  C2h,  C2v  are  computed  in  Figure  3—5  to  assign  the 
essential spectral differences in ∆SC or LB dimer spectrum. 
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Figure 3—5: Comparing experimental dimer spectra (top) to TD‐DFT derived spectra of dimers 
belonging to different symmetry groups (bottom). LB film and spin cast films (SC) with 0.9% and 
1.3%  MPEGC60  content  represents  monomers  and  a  mixture  of  monomers  and  dimers, 
respectively. Difference spectrum ΔSC is SC‐monomer spectrum subtracted from 1.3%‐MPEGC60 
SC film with weights A(λ,c = 1.3%)/A(λ,c = 0.9%) = 2:1 to identify fingerprint dimer peak at 5.3 eV. 
Comparison indicates that the fingerprint peak at 5.3 eV is particularly well resolved for dimers 
with D2d and D2h symmetries. 
All dimers with Cs, D2d, D2h, C2h, C2v symmetry populate SC‐dimer film, contributing to 
the ∆SC‐spectrum. In contrast, all C2v‐dimer candidates are exclusive representatives of 
LB type aggregates because their dimer geometries have non‐vanishing dipole moments 
and  amphiphilicity which  is  essential  for LB  film production. Dimers which  are not 
expected to populate LB films can be filtered in the following way: 
a) Dimers belonging to point groups D1h, C2h, D2d least populate the LB films as their 
anchor PEG tails are projected away from the air‐water interface. 
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b) Dimer Cs  too,  has minimal  chance  of  formation  in  a well‐assembled monolayer 
because  an  imaginary plane  cutting  the broad bases of  the  individual  fullerenes 
horizontally, is not parallel to the water surface.  
Naturally, the spectroscopic signatures of all dimers with various symmetries contribute 
to  the  ∆SC‐spectrum,  whereas  the  C2v‐dimer  to  the  LB  dimer  spectrum.  Being 
centrosymmetric (consists of ‘i’ symmetry element) in nature, dimers belonging to D2h 
and the C2h point group shows the weakest vis‐absorption (forbidden transition region) 
of all considered dimers which otherwise would be violation of Laporte’s selection rule 
of  symmetry.162  The  spectral  features  at  3.9  and  4.9 eV  are  attributed  to monomeric 
fullerene  transitions27  and  depend  negligibly  on  the  molecular  point‐group.  All 
remaining spectral signatures are strongly dependent on the dimer symmetry and are 
classified  into  four regions of  interest: 1.8  to 2.8 eV  (first), 2.8  to 3.6 eV  (second), 4.4  to 
5.2 eV (third), and 5.2 to 5.6 eV (fourth). 
The weak absorption feature in the first region is a result of HOMO→LUMO transition 
which largely depends on the dimer symmetry. This feature is particularly prominent 
for C2v‐type dimers, but  is clearly Laporte‐forbidden  for centrosymmetric D2h and C2h 
dimers as the involved MOs have same parity. These signals are however quite weak 
and broad in the wavelength scale, which might explain why just negligible absorption 
differences are present between LB‐ and highly diluted SC‐films below 2.8 eV cf. Figure 
3—5. 
The second absorption region are populated by singlet excited states where the nearest 
adjacent p‐orbitals between fullerenes interact to varying extents defined the considered 
geometry and molecular symmetry. Minimum dipole‐dipole repulsion occurs in most 
C2v dimers because of parallel orientation mostly. However, maximum orbital overlap 
occurs here, resulting in bathochromically shifted low energy transitions with oscillator 
strengths higher  than  all other  symmetries. With  concentration  in  concentration,  the 
supramolecular  size  of  LB‐type  structures  grow,  but  with  fixed  symmetry  thereby 
influencing the vis‐spectral region negligibly. Therefore, the remaining dimers in Figure 
3—5  and  those with similar geometries having a  large distribution of  intermolecular 
distances contribute to the vis‐absorption of the SC‐films at higher concentrations (see 
Figure 3—4). 
The third absorption range is characterized by an intramolecular fullerene transition or 
monomeric transition at 4.9 eV, which is basically isoenergetic with change in molecular 
symmetry.  Lastly,  fourth  region  is  featured  by  some monomeric  and  excitations  to 
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overlapped states. This absorption signal lies deep into the UV region for C2h, D2h, and 
D2d dimers, and appears spectrally well‐resolved, particularly  for D2h and D2d dimers. 
This spectroscopic hallmark non‐C2v dimers can be thus counted as the likely origin of 
the experimental peak at 5.3 eV in the ∆SC‐spectrum and absent for LB‐films. Because 
pristine SC‐films are comprised of dimers with all possible structure  i.e. both C2v and 
non‐C2v this peak is not spectrally resolved but virtually appears like a shoulder. 
3.3.2 Influence of Intermolecular Packing 
From the above discussions, it can be inferred that spectral differences at the dimer‐level 
primarily occurs due to symmetry effect resulting in varying inter‐fullerene interactions. 
As mentioned earlier, differently packed dimers exist  in SC‐films, but not  in LB films 
because  they  are  fabricated  at  the  same  surface pressure  of  10mN/m. Thus,  spectral 
changes at systematically varying intermolecular distances serves as a metric to explain 
origins of strong vis‐absorption in concentrated SC‐films. The SC dimers with varying 
symmetry are now classified into three categories:  
a) Dimers with maximum  inter‐fullerene  interactions and –PEG chains projected
away from each other (D2d, D2h).
b) Dimers identical to LB‐type structures where the individual monomers in a dimer
are oriented parallelly (C2v‐dimers).
c) Centrosymmetric dimers, which present Laporte forbidden transitions and do not
contribute to enhanced vis‐absorption (D2h, C2h). 
Upon vdW‐dimerization, breakdown of symmetry and π‐orbital delocalization effects 
the weak forbidden visible part of the spectra while the allowed UV‐region broadening 
occurs due to origin to new transitions as discussed above. The forbidden part contains 
intermolecular  delocalized  states,  which  in  particular  show  distance  dependence. 
Therefore,  the  vis‐absorption  of D2d  and  C2v  dimers  gain  intensity  progressively  as 
intermolecular distance is systematically reduced up to 2 Å (Figure 3—6). In case of the 
centrosymmetric D2h dimer, these symmetry forbidden transitions do not escalate upon 
distance reduction, which otherwise would violate Laporte’s selection rule.162 
To explain the reason of progressively higher vis‐absorption upon distance reduction we 
take the case of dimer D2d. Upon intermolecular distance shrinking at constant point, i.e. 
all rotational degrees of freedom are frozen, interaction between the molecular π‐orbitals 
lead to formation of new bonding and anti‐bonding orbitals that are delocalized over the 
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whole  dimer.  Naturally,  electronic  excitations  that  are  dominated  by  transitions 
involving unoccupied delocalized orbitals with decreased energies as compared to the 
constituting molecular  orbitals, will  have  lower  transition  energies  than  ones  of  the 
individual molecules;  in case  the corresponding HOMO energies change  lesser upon 
dimerization.  Thus,  electronic  transitions  associated with  these  stabilized MOs  gets 
bathochromically/hypsochromically shifted relative  to  those  transitions, which occurs 
via energetically degenerate MOs. 
Figure  3—6:  (Left)  TD‐DFT‐derived  UV‐vis  absorption  spectra  depending  on  the 
intermolecular distance.  (Right) Exemplary  change  in  orbital  energies upon distance 
reduction as described in preceding text. 
Let’s take the example of the LUMO (62b2) (‐4.63 eV) and the LUMO + 3 (97e) orbitals (‐
4.6 eV) for the intermolecular distance 3.2 Å. LUMO+3 (97e)11 involves π‐π delocalization 
as  distance  shrinks  and  gets  energetically  stabilized  upon  intermolecular  distance 
reduction  by  20 meV  at  2.6 Å. On  further  distance  reduction,  97e  is  systematically 
stabilized to become the LUMO for the fullerenes separated by 2 Å, in total 50 meV more 
stabilized than that for 3.2 Å. Electronic transitions to LUMO shifts bathochromically as 
intermolecular distance diminishes. In contrast, LUMO  (62b2)  (‐4.3 eV) at 3.2 Å shifts, 
first away and then towards vacuum contributing to an overall destabilization of 20 meV 
at  2 Å.  Such  delocalized  states  are  frequent  in  the  visible  part  of  D2d’s  absorption 
11   For a MO representation, for e.g. 97e, the suffix i.e. ‘e’ represents the irreducible representation 
in accordance to character tables. The prefix i.e. 97 does not have any physical significance, 
but is simply the item number in the long DFT molecular orbital output chart (eiger file). The 
number is provided for interested theoreticians to easily identify these specific orbitals from 
the exhaustive eiger list. 
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spectrum  explaining why  the  low  energy  transitions  shift  in  energy  upon  distance 
reduction. Orbital overlap between  the  interacting  fullerenes does not occur  in  cases 
where  the  nearest  hexagonal  rings  between  the  fullerenes  interact  via  face‐to‐face 
interaction. Such interactions are unfavourable due to electrostatically repulsive vdW‐
surfaces for face‐to‐face π‐stacking, which explains for e.g. why benzene dimers are A‐B 
stacked.163 
3.3.3 Influence of Geometry 
To  simulate  a  realistic  condition  depicting  dimer  orientation  in  thin‐films,  all 
intermediate geometries, between different point groups need  to be  considered. The 
influence of geometry on optical properties can be understood by rotating one buckyball 
against another while keeping intermolecular distance and symmetry constant. Because 
staying  in  the  same point group during  rotation  is possible  only  for C2V dimer,  this 
variation is exclusive to the C2v‐point group. The starting geometry with dihedral angle 
(θ) of 84° shows that the nearest pentagonal rings of the individual C61(CN)2 fragments ( 
are slanted towards each other whereas in the optimized geometry with θ =65°, they are 
oriented face‐to‐face. This indicates that upon optimization the hexagonal rings adjacent 
to  these pentagonal  rings move away  from each other  (Figure 3—7). This  is possibly 
because  π‐stacking  interaction  is  destabilized  by  repulsive  quadrupole moments  of 
aromatic  rings,  but  is marginally  stabilized  by  London  dispersion  interaction.  Eight 
different structures were chosen along the dimer angle optimization trajectory within 
the C2v‐point group (dimer angles θ: 84° (starting geometry), 81°, 77°, 74°, 73°, 70°, 67°, 
64° (optimized geometry)) and absorption spectra was computed for each structure (see 
Figure 3—7). 
A gradual blue‐shift in the absorption spectra is observed as the dihedral angle decreases 
upon optimization. The prime electronic transitions in the presented absorption spectra 
are  given  by  four  different  regions  of  interest  (first  between  1.8  and  2.3 eV,  second 
between 2.9 and 3.3 eV,  third between 3.7 and 4.2 eV and  the  fourth between 4.6 and 
5 eV). To  investigate and assign  specific  spectral  features  the most  intense electronic 
transitions for the four above‐mentioned spectral regions are identified. 
From  these assignments,  it  is clear  that delocalized states diminish as dihedral angle 
decreases for all four spectral region as mentioned above. For e.g., the first, second and 
fourth  spectral  region  comprises  of delocalized MOs  for  the  initial  geometry,  but  is 
dominated by monomeric π‐MOs for the final geometry. As dihedral angle decreases 
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upon optimization, delocalized orbitals become unstable due to breakdown of linearity 
of  the  π‐backbone,  prohibiting  intermolecular  charge  transfer  making  delocalized 
transitions increasingly less probable. Contrarily, because optimization leads the nearest 
hexagonal  rings  to move apart  in order  to  reduce quadrupole moment  repulsion  the 
monomeric π‐transitions governed by b1‐character gain oscillator strength and appear 
blue‐shifted. 
 
Figure  3—7:  (A)  Sketch  depicting  interacting  rings  between  the  fullerene  interstitial  spaces. 
Pentagonal  face‐to‐face  interaction  is  favored, while  hexagonal  π‐stacking  is  unfavorable  as 
discussed  in  text.  Geometry  optimization  keeping  symmetry  constraint  aims  to  decrease 
hexagonal stack, i.e. tilting of the two fullerenes towards each other or reduction of dihedral angle; 
(B) TD‐DFT electronic absorption spectra for angular C2v dimers as a function of dihedral angle 
(θ). The blue arrow demonstrates a hypsochromic spectral shift upon optimization for all the four 
absorption peaks. 
3.4 Summary‐ Optical properties 
In  this chapter, optical  transitions of solutions, LB and SC  thin‐films and of different 
vdW dimer structures made using amphiphilic fullerene MPEGC60 were studied. The 
main  focus of chapter was  to control electronic  transitions  featured by  the change of 
absorption properties which arise due to supramolecular structure modification. First, 
the absorption spectra of non‐aggregated fullerene solution is compared to the standard 
PCBM  reference molecule  and  characterized with  support  from  TD‐DFT  simulated 
spectra.  Then,  MPEGC60’s  aggregate  size  was  systematically  enlarged  by 
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concentrating/dilution MPEGC60 within stearic acid matrix. It was demonstrated that the 
molecular orientation and order of these fullerene assemblies can be switched between 
random disordered‐ and parallel ordered‐ orientations in SC and LB films, respectively. The 
resulting absorption spectra diﬀered vastly. Size increment of LB‐type aggregates (C2v‐
symmetry) caused marginal variations in the UV spectral region which is attributed to 
concentration  effect.  In  contrast,  evolution  of  stochastic  large  aggregates  in  highly 
concentrated spin‐cast films causes vis‐absorption  to boil up at  the cost of UV region 
until the absorption spectrum covers the whole vis‐spectral range homogeneously. 
Deeper  insights  about  how  aggregate  structure  evolves,  from  poorly  absorbing 
monomers  to  relatively  strongly  absorbing  dimers  was  derived,  by  experimentally 
deconstructing the dimer spectra and comparing it to TD‐DFT derived dimer absorption 
spectra. At 5.3 eV (~234 nm) an absorption peak exclusive to dimers was captured, which 
either  virtually  appears  like  a  shoulder,  or  is  strongly  resolved  depending  on  the 
orientation  of  one  fullerene  w.r.t.  another.  Because  the  relative  orientation  of  one 
buckyball against another matters in determining the thin‐film structure and properties 
made out of them, the effect of intermolecular distance, symmetry and angle was studied 
subsequently. 
Particularly C2v type parallel dimers which dominate LB films feature weakly resolved 
shoulder while strongly resolved peaks in the UV‐fingerprint region are pertinent to D2d 
and  centrosymmetric D2h  dimers which  are  expected  to  populate  fullerene  spin‐cast 
films. Next, dimers  falling  into C2v, D2h  and D2d symmetry groups, with  sequentially 
decreasing intermolecular distances and specific intermediate geometries with various 
intermolecular angles were considered. TD‐DFT derived absorption spectra reveals that 
molecular orientation modifies  the nature of  intermolecular π‐π orbital overlap. This 
stabilizes/destabilizes  specific  orbitals  and  in  effect,  shifts  electronic  transitions 
bathochromically/hypsochromically. 
The presented results in this chapter therefore, conclusively justifies that: 
o The common notion of low vis‐absorption in fullerene is a misnomer, since it does not 
hold true if larger aggregates are considered. 
o Fullerene’s electronic transitions can be tailored at will by programming the aggregate 
symmetry, supramolecular size, intermolecular distance and geometry by designed thin‐
film fabrication with supramolecular control. 
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4 Fullerenes‐ Morphologically Controlled 
Supramolecular Assemblies 
Parts of this chapter follows from these articles: P3– Controlling Intermolecular Interactions at 
Interfaces: Case of Supramolecular Tuning of Fullereneʹs Electronic Structure Saunak Das, Julia 
Preiß, Jonathan Plentz, Uwe Brückner, Moritz von der Lühe, Oliver Eckardt, Andre Dathe, Felix 
H. Schacher, Eric Täuscher, Uwe Ritter, Andrea Csáki, Gudrun Andrä, Benjamin Dietzek, Martin 
Presselt. Advanced. Energy Materials. 2018, 1801737. P4– Progress and Development in Structural 
and Optoelectronic  Tunability  of  Supramolecular Non‐bonded  Fullerene Assemblies  Saunak 
Das, Martin Presselt, (submitted) 2019 
The  term  ‘morphology’  in  pure  one‐component  systems  refers  to  their  symmetry, 
packing,  size and geometry at molecular  scales. Self‐assembly of  these morphologies 
taking into account intermolecular interactions replicate molecular scale arrangements 
into  defined  functional  thin‐films.40,  164  The  last  chapter  demonstrates  that  optical 
properties of fullerenes are heavily dependent on their morphologies, more precisely, 
symmetry, packing, geometry and  size. There absorption spectroscopy and quantum 
chemical calculations were used as tools to determine structure/property relationships. 
Thus,  the  exact  supramolecular  structure  at  the  molecular  scales  was  determined 
implicitly.  For  an  explicit  determination  of  these  supramolecular  structures,  their 
nanoscopic visualization would be excellent. Furthermore, an additional suite of  film 
fabrication  methods  can  be  used  to  generate  ranging  structures  with  diverse 
morphologies.  
The usual approach to produce electroactive active thin‐films is spin or drop coating (SC 
and DC).154 As described before, the produced structures in such films are uncontrollably 
large with  random molecular  symmetries. Additionally, both of  these methods yield 
amorphous films and therefore are coupled with post‐processing steps like annealing to 
induce film crystallinity, control thickness, and eliminate residual solvents.165 Thus for 
high‐functional  solution‐processed  SC  films  a  number  of  control parameters  require 
optimization viz. spinning frequency, time, casting solvent, ramp and annealing time, 
steps temperature, inert/ambient atmosphere. In contrast, interfacial self‐assembly is an 
excellent one‐step platform for controlled growth of molecular morphologies.  
In  this  thesis,  liquid  (water)‐gas  (air)  interface  is  utilized  in  Langmuir‐Blodgett 
technique,  while  self‐assembly  at  liquid  interfaces  is  enabled  by  Liquid‐Liquid 
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Interfacial Precipitation (LLIP).12 Therefore, in comparison to pure solution processing 
on solid supports, the supramolecular framework can be pre‐defined prior to thin‐film 
deposition.  Using  a  vertically  (Langmuir‐Blodgett)166  or  horizontally  (Langmuir‐
Schäfer)167 moving  substrate  along  the  interface  or  by  drop/spin‐coating  these  pre‐
defined morphological frameworks (LLIP) are deposited on solid supports. In addition, 
drop or spin coating, with or without post‐processing annealing at chosen temperatures, 
are used to compare all thin‐film morphologies. 
The current chapter has the following goals: 
o Preparation and detailed morphological analysis of fullerene assemblies at the 
nanoscale.  
o To control  intermolecular distance, shape and spatial extent of  these  fullerene 
assemblies by tuning the chemical nature and size of the interface. 
o Absorption measurements  on  thin‐films  to  understand  how  supramolecular 
structure controls optical properties.   
4.1 Morphology Investigation  
Seven different MPEGC60 morphologies are mediated on three solid supports by Drop 
Coating (DC), Spin Coating (SC) with/without annealing, Langmuir‐Blodgett (LB) and 
Liquid/Liquid  Interfacial Precipitation  (LLIP). The  supports  include quartz  (for AFM 
and UV/vis characterizations), Cu‐grid (for TEM studies), Glassy Carbon Electrodes (for 
electrochemical  measurements).  Finally,  these  are  processed  on  amorphous  Silicon 
surfaces for hybrid solar cells as detailed in the subsequent chapter. 
4.1.1 Drop Coating 
Upon  evaporation  of  the  mediator  CHCl3  solvent,  unique  vesicular  structures  are 
observable in MPEGC60 films (Figure 4—1). Thermodynamically favourable bi‐layered 
vesicular assembly are expected to form for fullerenes with two hydrophilic tail groups 
in accordance to Israelachvili’s packing theory.168 These vesicles have a uniform diameter 
of 655±60 nm, a 5 nm ridge, and feature the same phase as the surrounding smooth film. 
The  slow DC  thin‐film  formation,  likely  facilitates  formation  of  thermodynamically 
favourable morphologies. 
                                                     
12   Further details on these methods can be found in Methods (Chapter 2) 
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4.1.2 Spin Coating 
SC generates films with amorphous morphology. Here, the supramolecular structures 
likely reorganize, first locally to energetically more favourable morphologies. Thus, the 
MPEGC60 thin‐films obtained by SC show a heterogeneous morphology as revealed by 
AFM (Figure 4—1). Specifically, two morphologies of interest are noted, namely, dome‐
shaped large clusters, and amorphous portions of the constituting thin‐film. Statistical 
grain  analysis  discloses  aggregates  with  diameter  dSC = 619±52  nm,  which  feature 
different supramolecular orientations as revealed by the AFM phase images in Figure 
4—1. These surfaces must comprise one of the two constituting MPEGC60‐moieties, i.e. 
either the bucky balls or the PEG‐chains of the MPEGC60 amphiphiles. 
4.1.3 Thermal Annealing 
To  relieve  interfacial  tensions and  induce  crystallinity within amorphous SC  films, a 
post‐processing step for 15 min at three different temperatures (85°C, 165°C and 220°C) 
is  introduced. Both  temperature  and  time duration  are  kept within what  is used  in 
traditional  fullerene semiconductor processing.169‐170 Figure 4—2 provides a schematic 
structure evolution upon annealing. 
 
Figure 4—1:(A) Comparison between AFM derived height and phase  images of Drop Coated 
(DC) and Spin Coated (SC) films; (B) line profiles, cf. topographies in (A), depicting heights of 
morphologies; (C) 3D views of vesicular and ellipsoidal dome like structures. 
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The  SC morphology  discussed  in  the  preceding  section  is  first  homogenized  upon 
annealing at 85°C. This proceeds via disruption of large and unstable SC aggregates, and 
simultaneous release of trapped solvents (cf. boiling point of CHCl3 ‐ 61.2°C), leading to 
crystalline domains. Grain analysis indicates presence of aggregates with dSC85°C=67±26 
nm,  which  at  higher  annealing  temperatures  aggregates  grow  in  size  up  to 
dSC220°C=282±31 nm. A similar evolution of aggregate sizes with annealing of spin‐casted 
indene‐C60 bisadduct (ICBA) films has been reported before.171 In addition to aggregate 
growth,  annealing  inherently  drives  supramolecular  structures  to  their 
thermodynamically most favourable geometry. Those structures likely involve as many 
intermolecular  interactions per molecule  as possible,  such  as  realized  in  closed  shell 
packing of MPEGC60 with the PEG‐chains possibly filling the interstitial volumes.  
 
Figure 4—2: Structure evolution of SC films upon annealing; (A) height and phase images and 
(B)  line  profiles  on  specific  portions  of  A,  elucidating  morphological  heights,  and  (C)  3D 
topography demonstrating structure evolution upon annealing. 
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4.1.4 Langmuir Blodgett Technique 
Due to its characteristic amphiphilicity, cf. the electrostatic potentials at the vdW surface 
of MPEGC60 in Figure 4—3, its molecular structure has sites with preferential affinity to 
polar/non‐polar media, a prerequisite for the formation of a LB layer. This section shall 
deal  with  a  prototype  LB  monolayer  as  determined  by  the  theoretical  unit  cell 
arrangement.13 
 
Figure 4—3: Molecular structure and distribution of the electrostatic potential Φ (‐0.04 ‐ 0.04 a.u.) 
at  the  vdW  surface  of MPEGC60;  the  supramolecular  structure  exemplifies  that MPEGC60 
amphiphiles can assemble at air‐water interfaces to extended 2D‐layers which are deposited on 
suitable substrates via Langmuir‐Blodgett (LB) technique demonstrated pictorially. TEM images 
on these deposited films demonstrates fingerprint like structure. Langmuir isotherm is overlaid 
on the AFM image of the deposited film. 
Lateral  compression  leads  to  distinctive molecular  assembly  upon  shrinking  of  the 
molecular area available for each MPEGC60‐molecule and is characterized by increasing 
surface pressures Π, as shown in Figure 4—3 (left part, bottom: Π(A)‐isotherm overlaid 
with AFM topography image). The Langmuir monolayers were deposited at a moderate 
surface  pressure  of  ΠLB=20 mN/m,  cf.  Π  at  Langmuir monolayer  collapse  Πcollapse=45 
mN/m. Thus,  the  resulting AFM  topography  is generally  smooth and homogeneous. 
Occasionally, certain grainy structures with mean diameters of 101±20 nm are observed. 
Deeper insights into the actual supramolecular geometry are gained by determining the 
mean molecular area A0 of individual MPEGC60‐molecules in a relaxed Langmuir layer 
via extrapolating the linear part of the isotherm. From the derived A0=87 Å² area unit cell 
                                                     
13   Fundamental descriptions about Langmuir Blodgett (LB) technique is provided in Chapter 2. 
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lengths  between  atetra=9.3  and  ahexa=10.0  Å  are  obtained  for  prototypical  tetra‐  and 
hexagonal  closed  shell  packing  pattern  (according  A0=atetra²  sin90°,  A0=ahexa²  sin60°, 
respectively) in Langmuir monolayers (see Figure 4—3). 
Explicit confirmation of the exact packing pattern was obtained via TEM performed on 
LB layer modified Cu‐grids (Figure 4—3). TEM reveals that the deposited films feature 
fingerprint‐like  morphologies  comprised  of  quasi‐linear  MPEGC60  assemblies  with 
rather non‐specific phase relation. These aligned  fullerenes  feature high  local but  less 
global ordering. The distance within and between  the MPEGC60‐rows were obtained 
statistically by drawing line profiles. The obtained values are, a=9.6±0.6 Å (within rows) 
and  b=10.2±0.5  Å  (between  rows)  respectively.  Multiplying  and  taking  sine 
(a*b*sin60°~85 Å2),  yields  unit  cell  areas,  practically  very  close  to  the  intermolecular 
distances in the two prototype closed shell packing(s) (87 Å2) (see Figure 4—3) deduced 
from the LB isotherm. 
4.1.5 Liquid‐Liquid Interfacial Precipitation 
LLIP assembly is a 2‐D self‐assembly process similar to LB technique where instead of 
utilizing the liquid/gas interface like LB, occurs across the interface of two liquids with 
contrasting polarities, here between CHCl3 and CH3OH.14 
MPEGC60 was dissolved in the good solvent CHCl3 and a large volume of CH3OH was 
added dropwise at temperatures closer to the CHCl3 boiling point (~55°C). This induces 
a  tendency  for CHCl3  to evade  the solution phase while CH3OH start  to dissolve  the 
polar  –PEG  tails.  Using  extended  sonication  for  ~30  min,  larger  supramolecular 
fragments disintegrates leading to formation of ordered nanostructures. Dynamic light‐
scattering  (DLS)  in  solution  phase  provides  evidence  of  structures with  two  sets  of 
hydrodynamic radii (<Rh>): 4‐10 nm and between 100 nm ‐ 1 μm (Figure 4—4). AFM 
together with  TEM  experiments  compliments DLS  data  on  thin‐films  revealing  that 
formation of  fullerene nanowires  (AFM: dLLIP = 75 ‐ 100 nm), nanosheets  (AFM, TEM: 
length=200  nm  –  2  μm)  and  flaky  structures,  as  shown  in  Figure  4—4.  Interfacial 
precipitation  leads  to  formation of  2D‐domains, which  furl upon  sonication  to yield 
MPEGC60 nanowires. 
A comparison between the packing and supramolecular ordering between the LB and 
LLIP  2D‐sheets  suggests  differences  in  unit‐cell  packing,  and  supramolecular  order. 
                                                     
14   Further details about the basics of LLIP method are provided in Chapter 2. 
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Information on the lattice constants are obtained by drawing line profiles, similar to that 
of the LB morphology. For the LLIP case, MPEGC60 rows (direction ‘a’ in Figure 4—4), 
have larger lattice constants within (a=17.8±1.6 Å) and between (b=23.2±2 Å). Since, the 
proportion of CH3OH is 10x larger by volume than fullerene dissolving CHCl3 the PEG 
tails are better solubilized and space out  leading  to  the  large  inter‐fullerene distances 
(a=17.8±1.6 Å) as illustrated in Figure 4—5. This fullerene separation is not observed in 
LB films where fullerene‐ fullerene contacts are enforced by the external lateral pressure, 
at a given concentration. 
 
Figure  4—4:  (A)  Synthesis  of  ordered  LLIP  structures,  evinced  by  the  change  in  colour  of 
MPEGC60/CHCl3  solution  from wine  red  to murky brown which upon  extended high power 
sonication leads to the formation of light brown solution comprising nanosheets and wires; (B) 
LLIP structures are transferred to surfaces by drop coating article; (C) and (D) Morphology of 
synthesized LLIP structures: (C) shows the particle size distribution in solution studied by DLS, 
and  (D)  shows morphology  of LLIP  structures on quartz glass  showing wires  and  flake‐like 
structures (AFM) and on Cu‐grid showing ordered 2D single and double nanosheets (TEM) 
Though both LB and LLIP layers feature linearly organized fullerenes, supramolecular 
order  is considerably different  (see Figure 4—5). While  the buckyballs are organized 
linearly over hundreds of nanometres along each LLIP nanosheet (direction ‘a’), in LB 
layers the linearity is broken within a row for distances larger than 20‐30 nm(s). Thus, 
while methods  demonstrate  excelled molecular  organization  at  the  nanoscale,  LLIP 
nanosheets exhibit more uniform spatial order in comparison to LB layers. 
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Figure  4—5: Comparing  interfacial  formation  and  supramolecular  structures of LB  and LLIP 
films  using  TEM.  LB  produces  densely  packed  finger‐print  like  layers  which  have  locally 
organizes into close packed motifs with medium supramolecular order, while LLIP produces 2D 
nanosheets with 1‐2 μm size, spatially distant but featuring high supramolecular order. 
4.2  Structure Property Relationships 
The  morphologies  discussed  above  vary  substantially  in  terms  of  molecular 
arrangement and dimension based on preparation methods. These method dependent 
fullerene morphologies  are  classified  based  on  their  structural  features  through  the 
following  acronyms:  grainy morphology  (gr),  sheets  (sh), wires  (wi),  vesicles  (ves), 
distant and ordered (dis/or), closed shell packing (csp). Thereby, the structures are given 
by:  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜ | ௗ௜௦௧,  𝐿𝐵௦௛ | ௖௦௣,  𝐷𝐶௚௥,௩௘௦ | ௖௦௣,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣  ,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣଼ହ°஼   ,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଵ଺ହ°஼   ,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଶଶ଴°஼ . 
Correlating UV‐vis  absorption  spectra  to  these morphologies  (on  quartz  substrates) 
provides  information  about  supramolecular  geometries172,  symmetry119,  173,  and 
aggregate size. 
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4.2.1 Correlating Optical Property to Morphology  
Correlating UV‐vis  absorption  spectra  to  these morphologies  (on  quartz  substrates) 
provides  information  about  supramolecular  geometries,172  symmetry,119,  173  and 
aggregate  size.  The  spectral  changes  (Figure  4—6)  induced  by  the morphology,  cf. 
symmetry, geometry and packing as introduced in Chapter 3 is governed by particle in 
a box model.174‐175 The following effects are apparent: 
a) Reduction of the supramolecular symmetry causes increased vis‐ and decreased UV‐
absorption according to the Herzberg‐Teller intensity borrowing (HTIB) mechanism.72, 
159, 173 
b) Aggregate growth and reduction of intermolecular distances causes an apparent red‐
shift due  to  increased  π‐π  states, giving  rise  to  low‐energy  electronic  transitions,  cf. 
Figure 3—6.123 
These  effects  mentioned  in  points  a)  and  b)  were  previously  observed  while 
systematically varying MPEGC60 supramolecular size through fullerene loading in non‐
chromophoric matrices,  cf.  Chapter  3.  Point  a)  was  particularly  encountered  while 
comparing  the spectral  features of symmetry  independent SC and parallelly oriented 
MPEGC60 in LB films. Effect b) was witnessed while comparing the spectral features of 
MPEGC60/stearic  acid  SC  films  as  a  function  of  fullerene  loading.  Instead  of 
diluting/concentrating the thin‐film sample, in the current chapter, different interfaces 
were  utilized  to  vary  the  supramolecular  structure within MPEGC60  thin‐films.  To 
understand the spectral and electronic properties (next chapter) of these morphologies, 
it is essential to recollect how their explicit supramolecular properties varied based on 
preparation methods.  Therefore,  these morphologies  are  represented  based  on  their 
structural features by using simple acronyms99 (also see footnote15). 
The spectra have been normalized to the absorption peak at 345 nm, which corresponds 
to an allowed electronic transition of C60 that is rather insensitive to differences between 
morphologies27, to facilitate comparison between the spectra of the films with different 
                                                     
15   Shape and packing  is separated by | symbol and multiple structures  in  the same  film by 
comma. Representations are grainy (gr), sheets (sh), wires (wi), vesicles (ves), distant (dist), closed 
shell packing  (csp). Final acronyms are given by: 𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧, 𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣, 𝐷𝐶௩௘௦,௚௥|௖௦௣, 𝑆𝐶௚௥|௖௦௣, 
𝑆𝐶௚௥|௖௦௣଼ହ°஼ ,  𝑆𝐶௦௣,௚௥|௖௦௣ଵ଺ହ°஼ ,  𝑆𝐶௦௣,௚௥|௖௦௣ଶଶ଴°஼ .  Note,  that  these  acronyms  are  used  only  when  specific 
structure/property relations are drawn. For all other cases the original short forms, e.g. LLIP, LB 
etc. are used. 
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thicknesses. While the 𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣, 𝑆𝐶௚௥|௖௦௣, and the first annealed 𝑆𝐶௚௥|௖௦௣଼ହ°஼  films show the 
weakest  vis‐absorption,  the  latter  gets  systematically  enhanced  upon  annealing  the 
𝑆𝐶௚௥|௖௦௣  films and reaches  the maximum vis‐absorption of all  films after annealing at  
220°C. As shown above in Figure 4—7, supramolecular size of SC assemblies increases 
by 3‐4 times upon annealing. The UV‐peaks of these annealed samples do not red‐shift 
significantly  upon  annealing.  Thus,  aggregate  growth  cannot  be  the  only  possible 
explanation  to  account  for  observed  rise  in  the  vis‐absorption.  Secondly,  the HTIB 
mechanism  can  operate  via  reduction  of  supramolecular  symmetry  leading  to  the 
increase of vis‐absorption at the expense of UV‐absorption. However, if supramolecular 
symmetry  at molecular  scales  within  the  aggregate  core  remains  unchanged  upon 
annealing,  then  HTIB  mechanism  will  not  be  able  to  explain  annealing  induced 
absorption  changes.  A  plausible  reasoning  for  the  increased  vis‐absorption  upon 
annealing can be  thus explained by denser molecular packing,  i.e. reduction of mean 
intermolecular  distances  in  non‐centrosymmetric  supramolecular  structures,  which 
enhances vis‐absorption but influences the UV‐absorption marginally.125 
 
Figure 4—6: Thin‐film absorption spectra of MPEGC60 supramolecular assemblies cf. Figure 4—7 
on quartz glass. 
The  comparison  of  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧  and  𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣  spectra provides  further  information 
about their distinct supramolecular structural features, despite both being 2D assembly 
processes. The red‐shift of the UV‐peak (𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧: 250 nm, 𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣: 270 nm) is in 
accordance with  extended  2‐D  assembly  across  the  substrate  surface  in  𝐿𝐵௦௛,௖௦௣  as 
compared  to  0.1‐1  μm  long  sheets  in  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧  films.  Because  𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣  feature 
denser molecular packing (unit cell area of LLIP LB ~ 4 times LB) and lesser 2D order, 
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these factors cannot account for the differences in relative vis‐absorption. Consequently, 
a  reduced  supramolecular  centrosymmetry  in  case  of  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧  as  compared  to 
𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣  films, because of 𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧  layer buckling and  formation of nanowires, 
(Figure 4—4) is the likely origin of larger vis‐absorption of 𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧ as compared to 
𝐿𝐵௦௛,௚௥|௖௦௣ films. 
4.3 Summary‐ Morphological Properties 
The goals set at  the beginning of  the current chapter are now reviewed  in retrospect. 
Specifically, using a suite of four interfacial engineering methods, controlled fullerene 
growth  was  achieved  in  terms  of  buckyball  orientation,  molecular  packing, 
supramolecular  order  and  size. The  films  fabricated  at  2D  interfaces were  found  to 
assemble  into  globally  (𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧)  or  locally  (𝐿𝐵௦௛,௖௦௣ሻ   ordered  nanosheets 
containing  fullerenes at  large  (𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧) or  closely packed  (𝐿𝐵௦௛,௖௦௣ሻ intermolecular 
distances.  Thermally  annealed  films  evidently demonstrated  crystalline  and densely 
packed domains than amorphous DC or SC films. Statistical grain analysis revealed the 
varying supramolecular size and shape of these assemblies, viz. ellipsoidal domes (SC 
films), vesicles (DC), spherical aggregates (SC165°C, SC220°C), crystalline grains (SC85°C, LB), 
nanowires (LLIP) and 2D‐sheets (LLIP and LB). 
 
Figure 4—7: Length scale to demonstrate that the size of synthesized supramolecular MPEGC60 
structures range from the nano, meso to microscales. 
UV‐vis studies of these morphologies on thin‐films indicate that both aggregate size and 
molecular packing influences vis‐absorption, in particular. In comparison, the allowed 
UV  part  of  the  spectra  shows minute  changes,  except  for  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜|ௗ௜௦௧ morphology 
featuring blue‐shifted well‐resolved UV‐ and enhanced vis‐absorption. These diverse 
self‐assemblies occur at  length  scales  ranging  from a  few nm  (height of nanowires ~ 
4 nm) to a few hundred nanometres (width of vesicles = 619 nm). Finally, the goals set 
for this chapter are met and a length scale assigned to these supramolecular fullerene 
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structures  can  be  introduced  (Figure  4—7).  Conclusively,  morphological  control  of 
MPECG60 supramolecular assemblies is achieved by interfacial self‐assembly. 
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5 Fullerenes‐ Electronically Controlled Supramolecular 
Assemblies 
Parts of this chapter are taken from these articles: P3 –  Controlling Intermolecular Interactions at 
Interfaces: Case of Supramolecular Tuning of Fullereneʹs Electronic Structure Saunak Das, Julia 
Preiß, Jonathan Plentz, Uwe Brückner, Moritz von der Lühe, Oliver Eckardt, Andre Dathe, Felix 
H. Schacher, Eric Täuscher, Uwe Ritter, Andrea Csáki, Gudrun Andrä, Benjamin Dietzek, Martin 
Presselt. Advanced. Energy Materials. 2018, 1801737. P4 – Progress and Development in Structural 
and Optoelectronic  Tunability  of  Supramolecular Non‐bonded  Fullerene Assemblies  Saunak 
Das, Martin Presselt, (submitted) 2019 
Fullerene’s strong electron accepting property  is primarily attributed  to  its  low‐lying 
LUMO  energies.19,  126,  176  The  five‐fold  degenerate HOMO  and  three‐fold  degenerate 
LUMO with small energy‐gap offer the possibility to accept up to six electrons by a single 
buckyball.19 Fullerenes usually accept electrons from photoexcited electron donors like 
polymers  and  convert  into  fullerene  anions.20 These  anionic  species  comprise of  low 
lying excited  states  (~0.2‐0.4 eV), which promotes  further exciton  separation without 
affecting the charge recombination rate.146 Also, the electron mobility in fullerene thin‐
films  is  impressive  (up  to  6  cm2/V‐s)  if  compared  to  other  organic  molecules.177 
Furthermore, both charge transfer and migration occurs isotropically, and thus FA thin‐
films  are  not  limited  by  structural  rigidity  like NFAs.28  In  spite  of  these  beneficial 
qualities, few serious drawbacks limit the full potential of fullerenes, which is why FAs 
can be used only in conjunction to certain electron donors. These limitations, detailed 
below serve as an impetus behind the focus of this chapter. 
In 2014, Shubina and coworkers, demonstrated that fullerene vdW dimers act as electron 
traps in their anionic forms.149 A general consensus about binding energies in the light 
of bonding theory is, that covalent bonds are strong and hence feature appreciably larger 
binding energies than that of vdW stabilization energies which is usually between 0.4‐4 
kJ/mole. However, DFT calculations demonstrated that singly reduced vdW fullerene 
dimer anions present a binding energy of ~16‐28 kal/mole, which is significantly larger 
than  the  binding  energy  of  covalently  bonded  Diels‐Alder’s  cycloadduct  fullerene 
dimer.149 It was observed that the redox process of the singly reduced dimeric species is 
irreversible,  particularly  that  re‐oxidation  of  the  first  reduction  is  non‐feasible.  This 
indicated the formation of ሺC଺଴ሻଶି  charge traps. Presence of vdW fullerene dimers, which 
usually  populate  thin‐films  (see  section  3.2.3.1)  are  thus  detrimental  for  functional 
devices. 
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Reducing fullerene/fullerene interaction is carried out by substituting functional groups, 
minimizing disordered aggregation. This disrupts the degeneracy of the electronic states 
in C60 without affecting the nature of the orbitals, but influences LUMO energy. For e.g. 
the phenyl butyric acid derivatized C60  (PCBM)  is 80‐90 mV more difficult  to  reduce, 
featuring more  stable LUMO w.r.t.  pristine C60, whereas  both  their HOMO‐energies 
remain  constant  at  6.2 eV122.174,  178  Thus  with  side  chain  modification  in  fullerene, 
aggregation  reduces  but  their  electronic  properties  are  heavily  compromised. 
Furthermore, higher electron affinities with  limited energy  levels  in  fullerenes reduce 
the choices of potential electron donor candidates due to energy level mismatch. 
These  limitations,  in  summary: a)  formation of  electron  traps, b) uncontrolled FMO‐
energies in derivatives, and c) higher electron affinities, have initiated the demand for 
fullerene derivatives with tailored electronic properties for photovoltaic applications.176  
An  ideal precondition  to achieve high  cell voltage  in  such a  solar  cell  is  to have  the 
fullerene LUMO far in energy from the donor HOMO, i.e. closer to the donor LUMO.179 
Next,  spatially  separated  fullerenes,  but with  high  supramolecular  order would  be 
essential to prevent dimeric traps and boost mobility.180 Finally, if the above goals can be 
achieved  from  the  same  fullerene  derivative  by  supramolecular  structure  variation, 
efforts in the design and quest of newer derivatives can reduce. Therefore, the primary 
goals of this chapter are listed as follows: 
a) To  track  FMO  energy  variation  for  the morphologically  controlled  fullerenes 
nanostructures presented in Chapter 4. 
b) To derive a fundamental model for understanding how morphology is connected 
to electronic property.  
c)  To test the applicability of the model  in real devices,  i.e. to validate the above 
structure/property relationship in photovoltaic devices. 
5.1 Electrochemical Properties 
Hence, the evaluation of fullerene morphologies discussed in the thesis is done based on 
the  following  steps. First, CV of MPEGC60  in  solution  is discussed  and  then  SWV  is 
performed  on  fullerene  thin‐film  morphologies  grown  on  glassy‐carbon  working 
electrode. Ferrocene is used as standard in each case and the correction offset factor is 
chosen to be 5.1 eV (about the mean of 4.8 and 5.3 eV scales proposed by Cardona129) for 
determination  of HOMO/LUMO  energies. These  experimental data  is discussed  and 
analysed with support from DFT calculations. 
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5.1.1 Solution 
Electrochemically MPEGC60  in solution  (see Figure 5—1) can be  triply  reduced up  to 
(MPEGC60)‐3 associated with two well‐resolved CV peaks at ‐0.7 and ‐1.1 V, and a third 
indistinct reversible reduction wave is noticeable at ‐1.6 V qualitatively similar to that of 
PCBM and a mono PEG, mono‐benzyl substituted C60.122, 181. From the onset of the first 
reduction feature (‐0.51 eV) the ELUMO was noticed at 4.3 eV when corrected to vacuum 
scale with a scaling factor of 5.1 eV.129 The Fc/Fc+ one‐electron reduction couple’s half‐
reduction potential (E1/2) was 0.3 eV against Ag/AgCl reference electrode. 
 
Figure 5—1: CV of MPEGC60 in dry ACN vs. Ag/AgCl featuring three reversible reduction peaks. 
5.1.2 Thin‐films 
For SWV‐measurements, a standard three‐electrode‐cell system, comprising of a solid 
glassy carbon electrode substrate as the working electrode (30 × 5 × 1 mm3), Pt‐wire as 
counter,  and  Ag/AgCl  wire  as  quasi‐reference  electrode,  were  used.  The  electrode 
surface was surface immobilized with thin‐film fullerene morphologies, established in 
Chapter  4,  namely,  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜ | ௗ௜௦௧,  𝐿𝐵௦௛ | ௖௦௣, 𝐷𝐶௚௥,௩௘௦ | ௖௦௣,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣଼ହ°஼ ,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଵ଺ହ°஼ , 
𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଶଶ଴°஼ . These  freshly prepared chemically modified electrodes were  fitted  to a self‐
designed electrode cell, along with the reference and auxiliary electrodes immersed in 
electrolyte for SWV measurements. 
The voltammograms in vacuum scale are depicted in Figure 5—2 and the corresponding 
redox‐ (𝐸௥௘ௗ/௢௫), half‐wave‐ (𝐸ଵ/ଶ), onset‐ (𝐸௢௡௦௘௧), against Ag/AgCl and Fc/Fc+ reference, 
with corresponding HOMO and LUMO energies are presented  in Table 1. The onset 
potentials are deduced by line‐fits from multiple data points from repeat measurements 
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and herein, the standard deviation for a particular sample is due to variation in FMO 
energies because of a distribution of morphologies on working‐electrode surface.  
The analysis suggests that the redox properties of MPEGC60 supramolecular structures 
varies strongly with thin‐film preparation methods. The first reduction and oxidation 
signals  are  observed  at  ~‐0.6 V  and  ~1.7 V  (deviation  ~150 mV)  respectively  against 
Ag/AgCl whereas  the  standard  Fc/Fc+  potential  at  ~0.4  V.  Considering  Koopman’s 
theorem  is  applicable,182  negative  of  the  determined  electron  affinities/ionization 
energies determines LUMO  and HOMO  energies  respectively.  𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜ | ௗ௜௦௧  has  the 
highest LUMO energy at ‐4.28 eV, whereas, LUMO of DC films are most stabilized at ‐
4.4 eV. Similarly, the HOMO of 𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜ | ௗ௜௦௧ is observed at ‐5.92 eV, whereas, as the DC 
HOMO is more stabilized (‐6.29 eV). The FMO energies for rest of the morphologies lie 
between  these  two extremes. Thus, supramolecular structure and morphology  tuning 
enable shifting FMO energies by tens, up to hundreds of meV. 
Table  1: Squarewave voltammetry data of MPEGC60 morphologies  versus Ag/AgCl  reference; 
Sorted for decreasing LUMO energies. For values versus the Fc/Fc+‐reference and the evaluation 
of mean HOMO/LUMO energies done statistically from multiple measurements see section 3 of 
SI. Note that the half‐wave oxidation potential of 𝐿𝐵௦௛ | ௖௦௣ morphology is left undetermined due 
to physically broad oxidation wave signal. 
Morphology  𝑬𝒐𝒏𝒔𝒆𝒕,𝒓𝒆𝒅𝑨𝒈/𝑨𝒈𝑪𝒍  
(V) 
𝑬𝒐𝒏𝒔𝒆𝒕,𝒐𝒙𝑨𝒈/𝑨𝒈𝑪𝒍 
(V) 
𝑬𝟏/𝟐,𝒓𝒆𝒅𝑨𝒈/𝑨𝒈𝑪𝒍 
(V) 
𝑬𝟏/𝟐,𝒐𝒙𝑨𝒈/𝑨𝒈𝑪𝒍 
(V) 
𝑬𝟏/𝟐𝑭𝒄/𝑭𝒄
శ 
(V) 
HOMO 
(eV) 
LUMO 
(eV) 
|∆𝑯𝑶𝑴𝑶
െ 𝑳𝑼𝑴𝑶| 
𝑳𝑳𝑰𝑷𝒔𝒉,𝒘𝒊 | 𝒅𝒊𝒔𝒕  ‐0.40  1.23  ‐0.55  1.63  0.40  ‐5.92  ‐4.28  1.64 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑𝟏𝟔𝟓°𝑪   ‐0.44  1.20  ‐0.63  1.66  0.30  ‐5.95  ‐4.29  1.66 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑𝟐𝟐𝟎°𝑪   ‐0.29  1.37  ‐0.50  1.97  0.50  ‐5.90  ‐4.32  1.58 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑𝟖𝟓°𝑪   ‐0.43  1.29  ‐0.59  1.89  0.35  ‐6.04  ‐4.33  1.71 
𝑳𝑩𝒔𝒉 | 𝒄𝒔𝒑  ‐0.34  1.24  ‐0.49  ‐  0.45  ‐5.93  ‐4.33  1.6 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑  ‐0.44  1.24  ‐0.53  1.81  0.30  ‐6.07  ‐4.37  1.7 
𝑫𝑪𝒈𝒓,𝒗𝒆𝒔 | 𝒄𝒔𝒑  ‐0.43  1.45  ‐0.62  1.62  0.30  ‐6.29  ‐4.40  1.89 
The electrochemical data of the non‐annealed samples reveal that, LUMO energies shift 
away from vacuum as grain size increases in order: 𝐿𝐿𝐼𝑃௪௜ | ௗ௜௦௧ ൐  𝐿𝐵௚௥ | ௖௦௣ > 𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ > 
𝐷𝐶௚௥,௩௘௦ | ௖௦௣. However,  the relationship between aggregate size and FMO energies for 
annealed  samples  does  not  seem  to  be  size‐dependent.  For  e.g.,  𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଶଶ଴°஼   features 
spheroid aggregates with diameters of ~300 nm which is about a hundred nm larger than 
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𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଵ଺ହ°஼  grains, but the former’s LUMO is 30 meV destabilized. Since with annealing, 
the intermolecular packing increases, along with grain‐size increment, cf. Figure 4—2 it 
can  be  hypothesized  that  both  aggregate  and  packing  sizes  can  play  a  role,  in 
determining  FMO  energies.  Therefore,  to  support  the  size‐dependency  rule,  and 
understand  the  influence  of  intermolecular  packing  DFT  based  quantum  chemical 
calculations, are performed, as detailed in the following section. 
 
Figure  5—2:  Squarewave  voltammograms  of  MPEGC60‐modified  glassy  carbon  electrodes 
showing  the first reduction and oxidation processes for (top) DC, SC, LB and LLIP  films, and 
(bottom) thermally annealed SC films, in 0.1 M TBABF4/CH3CN solvent. The representative plots 
are given relative to vacuum using the Ferrocene (Fc)/Ferrocenium (Fc+) reference system for each 
measurement. 
5.2 Theory 
DFT based computations are performed to understand: a) the influence of aggregate size, 
and  b)  the  influence  of  intermolecular  packing.  Here,  the  fullerene  C61(CN)2,  with 
truncated PEG‐tails established in Chapter 3 is recalled as a suitable model for MPEGC60. 
To address point a), monomer, dimer, trimer, a tetramer, i.e. (C଺ଵሺCNሻଶሻN, with N=1‐4 is 
considered,  constructed  in a way  to  ensure maximum nearest neighbour  interaction, 
through the buckyballs. For point b), dimers with D2h, D2d, and C2v are considered, and 
their intermolecular distances are varied to obtain binding energy profiles. Considering 
electron affinities are more  important for acceptor materials,176  like fullerene the main 
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focus is to formulate a correlation between supramolecular structure and shift in LUMO 
energies. 
5.2.1 Influence of aggregate size 
The  LUMO  energy  stabilization  upon  increasing  the  number  of  nearest  neighbours 
reported by Fernándes Torrente et al.123 (∆ELUMO=65 meV) was reproduced qualitatively 
through  our  quantum  chemical  calculations  as  shown  in.  Figure  5—3.  The  DFT 
calculations shows  that  the average  lowering of LUMO energies per  fullerene unit  is 
given  by  ∆ELUMO≈  109±40  meV  for  vacuum  conditions.  To  represent  the  solvent 
environment during SWV experiments, screening of surface charges by a polarizable 
continuum model  for medium with  infinite  permittivity was  considered  using  the 
commonly used COSMO.101 This yielded smaller LUMO energy differences of ∆ELUMO≈ 
43±20 meV. 
5.2.2 Influence of intermolecular packing 
The dissociation tail of vdW‐potentials is determined by relaxing distant molecules to 
the energetically most  favourable structure, while  the molecular  fusion branch of  the 
vdW‐potential is determined by relaxing the dimer starting from very short distances.149 
These  optimizations  are  restricted  by  keeping  the  point  groups  fixed,  ensuring 
maximum fullerene interactions namely, D2h and D2d. From the resulting vdW‐profiles 
as shown in Figure 5—3 the observed binding energy minima is found to be typically 
shallow (between 2.9‐3.2 Å) with energies of 27.4 and 26.9 kJ/mole for dimers with point 
groups  D2d  and  D2h,  respectively.  Considering  the  C61(CN)2  molecular  dipoles,  the 
intermolecular parallel dipole‐dipole interaction is expected to be more repulsive in C2v 
than D2h or D2d dimers.. These dimers thus demonstrate similar binding energies derived 
using  two  variation methods;  a)  by  constrained  distance  variation  and,  b)  natural 
relaxation. However, corresponding ∆ELUMO variation (average of ∆ELUMO variation in D2d 
and D2h dimers) upon intermolecular distance changes accessible in room temperature 
(as shown in Figure 5—3) is negligibly small (±3 meV) (see Figure 5—3). 
Therefore,  intermolecular  distance  variation  in  a  small  dimer  system,  alone  cannot 
explain  the  120 meV  shift  in  LUMO  energies,  for  the  different morphologies.  It  is 
chemically intuitive that one cannot disentangle packing from size, because the former 
occurs at the expense of later. Secondly, the chemical environment experienced by the 
bulk of a molecular aggregate  is substantially different than the surface. This  implies, 
Morphology  vs .  Elec t ron i c  Proper ty    
65 
 
that  simple  intermolecular  distance/size  variation  through  DFT  is  inefficient  in 
quantifying the electrochemically derived LUMO data. Thus, a mathematical model is 
needed  to  identify  and  satisfactorily  quantify  the  experimental  changes  in  LUMO 
energies, cf. Table 1. In the next sections, first the mathematical model is conceptualized, 
and  then  an  equation  is  derived  to  correlate  supramolecular  structure with  LUMO 
energies. 
 
Figure  5—3:  (A) Change  in LUMO  energies  relative  to monomer with  increasing number of 
molecules calculated by means of TDDFT (SVP/BP86) for molecular clusters with increasing size 
being in vacuum and in a solvent with infinite relative permittivity (εr). (B) Influence of packing 
density on dimer binding energy (right y‐axis) and LUMO energies (left y‐axis) for C61(CN)2‐dimers 
computed  using  TDDFT  (TZV/BP86).  Shaded  part  in  red  in  the  energy  profile  represents 
thermally accessible energy change with respect to intermolecular distance at room temperature. 
Zero on the right y‐axis refers to non‐interacting monomers (separated by 90 Å) and the 25 meV 
shaded area depicts thermal energy at room temperature. 
5.3 Morphology vs. Electronic Property  
In case of a simple hexagonal C60‐monolayer on a gold surface in vacuum each of the six 
neighbours of a C60 fullerene causes a stabilization of the fullerene’s LUMO energy by 
∆ELUMO≈65  meV,  as  determined  experimentally  by  means  of  scanning  tunnelling 
microscopy.123  The mean  number  of  nearest  neighbours  ( nnN )  also  increases  with 
growth of three‐dimensional aggregates because the bulk/surface ratio  increases. This 
gives the trend of decreasing LUMO energies for increasing aggregate sizes as detailed 
in the previous sections. 
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5.3.1 Molecular Bulk vs. Surface State equation 
At this point, it is shown, that, mean LUMO energy can be formulated as a function of 
the  aggregate’s  diameter  d,  height  h,  and  the  effective  LUMO  energy  difference 
∆Nnn∆ELUMO between bulk and surface states (with ∆Nnn being the difference in nearest 
neighbours and ∆ELUMO the difference  in the LUMO energy between bulk and surface 
states,  respectively).16  Derivation  of  such  a  function  is  based  on  an  axiom  that  all 
aggregate  shapes  are  special  cases  of  ellipsoids.  The  following  parameters  are 
considered, to describe a typical aggregate: 
Nୱ୳୰୤=  number  of molecules  on  the  surface;  Nୠ୳୪୩=  number molecules  at  the  bulk; 
𝐴஺௚௚௥௘௚௔௧௘=surface area; 𝑑𝑎𝑔𝑔𝑟, ℎ= diameter and height; V୅୥୥୰ୣ୥ୟ୲ୣ= volume; di=diameter 
of MPEGC60 
Calculation of the number of surface molecules: 
Nୱ୳୰୤ ൌ
A୅୥୥୰ୣ୥ୟ୲ୣሺdaggr െ di, h െ diሻ
A୮ୣ୰୑୭୬୭୫ୣ୰
ൌ
2𝜋ሺdaggr െ diሻሺdaggr െ di ൅ ሺെdi ൅ hሻ
ଶArcSinhሾඥሺdaggr െ diሻଶ െ ሺെdi ൅ hሻଶെdi ൅ h ሿ
ඥሺdaggr െ diሻଶ െ ሺെdi ൅ hሻଶ ሻ
diଶ  
Calculation of the number of bulk molecules: 
Nୠ୳୪୩ ൌ
V୅୥୥୰ୣ୥ୟ୲ୣሺdaggr െ 2di, h െ 2diሻ
V୮ୣ୰୑୭୬୭୫ୣ୰ ൌ
4πሺdaggr െ 2diሻଶሺെ2di ൅ haሻ
3diଷ  
Here ‘daggr’ and ‘h’ are the diameter and height of the aggregate, respectively; ‘di’ is the 
diameter of the molecule. Therefore, the ratio of number of bulk to surface molecules 
gives: 
Nୠ୳୪୩
Nୱ୳୰୤
ൌ 2ሺdaggr െ 2diሻ
ଶሺെ2di ൅ hሻ
3ሺdaggr െ diሻdiሺdaggr െ di െ ሺdi െ hሻ
ଶArcSinhሾඥሺdaggr െ hሻሺdaggr െ 2di ൅ hሻdi െ h ሿ
ඥሺdaggr െ hሻሺdaggr െ 2di ൅ hሻ ሻ
   ሺ1ሻ 
The average energy of the LUMO, i.e. E௅௎ெை௠௘௔௡ , is calculated as follows: 
                                                     
16   The derivation of this equation was jointly done with Dr. Julia Preiβ and Dr. Martin Presselt.  
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E௅௎ெை௠௘௔௡ ൌ
𝑁௕௨௟௞E௅௎ெை௕௨௟௞ ൅ 𝑁௦௨௥௙൫∆𝐸௅௎ெைN௡௡ ൅ E௅௎ெை௕௨௟௞ ൯
𝑁௦௨௥௙ ൅ 𝑁௕௨௟௞  
Here E௅௎ெை௕௨௟௞  is the energy of the LUMO of the bulk molecules and ∆𝐸௅௎ெை is the energy 
difference per nearest neighbor. 𝑁௡௡  is  the number of nearest neighbors. This can be 
rewritten to show the dependence of the average energy of the LUMO from the ratio of 
number of bulk to surface molecules (By expansion with  ଵேೞೠೝ೑:  
E௅௎ெை௠௘௔௡ ൌ
𝑁௕௨௟௞𝑁௦௨௥௙ E௅௎ெை
௕௨௟௞ ൅ ൫∆𝐸௅௎ெைN௡௡ ൅ E௅௎ெை௕௨௟௞ ൯
1 ൅ 𝑁௕௨௟௞𝑁௦௨௥௙
 
E௅௎ெை௠௘௔௡ ൌ
E௅௎ெை௕௨௟௞ ൬1 ൅ 𝑁௕௨௟௞𝑁௦௨௥௙൰ ൅ ∆𝐸௅௎ெைN௡௡
1 ൅ 𝑁௕௨௟௞𝑁௦௨௥௙
 
  𝐄𝑳𝑼𝑴𝑶𝒎𝒆𝒂𝒏 ൌ 𝑬𝑳𝑼𝑴𝑶𝒃𝒖𝒍𝒌 ൅ ∆𝑬𝑳𝑼𝑴𝑶𝐍𝒏𝒏𝟏ା𝑵𝒃𝒖𝒍𝒌𝑵𝒔𝒖𝒓𝒇
  (2) 
Additionally, putting equation (1) into equation (2), one get the direct dependence of the 
average energy of the LUMO from the aggregate size (h and daggr) 
E௅௎ெை௠௘௔௡ ൌ 𝐸௅௎ெை௕௨௟௞ ൅ ∆ாಽೆಾೀ୒೙೙ଵା మሺౚ౗ౝౝ౨షమౚ౟ሻమሺషమౚ౟శ౞ሻ
యሺౚ౗ౝౝ౨షౚ౟ሻౚ౟ሺౚ౗ౝౝ౨షౚ౟షሺౚ౟ష౞ሻ
మఽ౨ౙ౏౟౤౞ሾඥሺౚ౗ౝౝ౨ష౞ሻሺౚ౗ౝౝ౨షమౚ౟శ౞ሻౚ౟ష౞ ሿ
ඥሺౚ౗ౝౝ౨ష౗ሻሺౚ౗ౝౝ౨షమౚ౟శ౞ሻ ሻ
  
In  the next section,  it  is demonstrated  that Equation  (2) can be used  to described  the 
LUMO energy variation for all MPEGC60 morphologies. 
5.3.2 Supramolecular LUMO energies 
Equation (2) features a hyperbolic relation between the ratio between the number of bulk 
and surface states (Nbulk/Nsurface) to LUMO energies rather than the actual morphological 
dimensions dimensions. Defining Nbulk/Nsurface as ξ: 
E௅௎ெை௠௘௔௡ ൌ 𝐸௅௎ெை௕௨௟௞ ൅ ∆𝐸௅௎ெைN௡௡1 ൅ 𝜉  
Figure  5—4  represents  the dependence  of ELUMO  on  ξ which  can  be  thought  of  as  a 
morphological term factor and can be obtained from grain‐sizes, and aggregate height 
deduced  from  AFM  analysis  of  the  individual  analysis. 𝑆𝐶௔௡௡௘௔௟௘ௗsamples  feature 
aggregates with two size ranges (categorized as A for small and B for larger aggregates) 
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which  contribute  to  two  different  ξ‐values. DC  aggregates  being  the  largest  in  size 
feature maximum bulk states, and its LUMO energy determined electrochemically, cf. 
Table 1 is taken as an estimate for the bulk LUMO energy ELUMObulk=‐4.40 eV (measured 
for 𝐷𝐶௚௥,௩௘௦ | ௖௦௣ films). 
Considering ∆Nnn=3,  i.e. difference  in the number of nearest neighbours between bulk 
and  surface  states  in  a  hexagonal  packing  pattern,  and  ∆ELUMO=65 meV  (Fernándes 
Torrente  et  al.123),  the  pale  blue  function  in  Figure  5—4.  is  obtained.  Most  of  the 
morphological term factors in Figure 5—4 is in qualitative agreement with this function 
apart from 𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣, 𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଵ଺ହ°஼ , and 𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ଶଶ଴°஼ . To understand the ξ‐values of these films 
either large effective LUMO energy difference i.e. ∆Nnn∆ELUMO of ~1.2 eV is needed to be 
considered or ELUMObulk energies need to vacuum shift till ~‐4.30 eV, as shown in Figure 
5—4,  respectively.  The  physical  interpretation  is  that:  the  SC  films  constitutes;  a) 
Different ∆Nnn∆ELUMO energies as compared to the interfacially grown films, and/or b) 
Supramolecular structure with higher bulk electron affinity. 
 
Figure 5—4: Dependence of  the mean ELUMO on  the ratio between bulk and surface molecules 
Nbulk/Nsurface for different values of effective LUMO energy differences between bulk and surface 
states  ∆Nnn∆ELUMO. Offsets,  i.e.  the  bulk  LUMO  energy,  of  ‐4.40 eV  (solid  lines)  and  ‐4.30 eV 
(dashed lines) are assumed. Experimental data with error bars as determined electrochemically 
and via AFM are included for comparison. 
a) Different  ∆Nnn∆ELUMO  energies  as  compared  to  the  interfacially  grown  films:  For most 
supramolecular structures, based on tetra‐ and hexagonal molecular assemblies values 
of ∆Nnn=1‐3 are reasonable, but can  increase to extreme values of ∆Nnn=12‐1=11,  if the 
bulk can be described by hexagonal closed‐shell packing of equal spheres and fullerenes 
at the surface are  just connected via a single nearest neighbour to the bulk. Therefore, 
∆Nnn∆ELUMO  of  ~1.2 eV might  be  imagined  as  seen  in  Figure  5—4. Accordingly,  the 
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effective LUMO energy differences of all morphologies fall within these expected limits 
(0.2<∆Nnn∆ELUMO <1.2). 
b) Supramolecular structure with higher bulk electron affinity: Because LUMO is stabilized 
with rising nearest neighbour interactions and fullerene intermolecular distances,17 it can 
be considered that ELUMObulk variation can also be possible for the different MPEGC60 thin‐
films. The basis of this argument is that, an increase in ELUMObulk can impel from weakened 
fullerene‐fullerene  interactions,  i.e.  less  number  or  larger  distances  between  nearest 
neighbours. However, such an increase in ELUMObulk energies upon annealing seems to be 
far‐fetched because annealing usually produces well packed structures, evinced by their 
large vis‐absorption cf. Figure 4—6. 
This  section  particularly  demonstrated  that  LUMO  energies  strongly  depend  on 
supramolecular structure of an aggregate. The differences in the mean LUMO energies 
is  ascribed  to  varying  aggregate  sizes  and  packing  geometries  captured  by  the 
morphology term factor ξ, and effective LUMO energy change between bulk and surface 
sites, quantified by ∆Nnn∆ELUMO, while varying ELUMObulk energies seemingly has a minor 
impact. These results of particular importance because one can at will tune the electron 
affinities of fullerene superstructures by adjusting morphology term factor ξ. Therefore, 
aggregates  with  larger  surface  states,  i.e.  extended  surfaces  push  LUMO  energies 
towards vacuum. 
In an ideal solar cell made out of these fullerenes, their changes in LUMO energies would 
closely relate to the overall open‐circuit voltage (VOC) (see next section). Additionally, the 
established  fullerene  structures with  tailored  optoelectronic  properties  can  improve 
photovoltaic  performance.  In  the  light  of  the  above  considerations  amorphous‐
Si/fullerene based hybrid solar cells are fabricated. 
5.4 Fullerene Morphologies in Hybrid Solar Cells 
The prime goal of  this section  is  to demonstrate  that  the LUMO‐energy  tunability of 
MPEGC60 morphologies established in this dissertation, can cause linear changes in the 
open‐circuit voltage of a solar cell where these fullerene morphologies serve as the n‐
type layer. This section stimulates discussion on Current (I)‐Voltage (V)‐characteristics 
of amorphous Si/fullerene hybrid solar cells, which are  influenced by supramolecular 
                                                     
17   Fullerene centre to centre intermolecular distances can be typically large ranging from 10 to 
20 Å, cf. Figure 4‐5. 
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order and packing. The photovoltaic design requisites to achieve these milestones are 
the following: 
a) A  bilayer  active  layer  is  preferred,  so  that  the  synthesized  amphiphilic  fullerene 
morphologies do not degrade into intercalated mixed donor:acceptor phases. 
b) Because  the  fullerene morphologies were grown and characterized on hydrophilic 
quartz substrates,  the surface polarity of  the donor deposited anode must be similar, 
such that the investigated morphologies are retained. 
c) The donor deposited anode must offer a rigid and flat surface for reasonable surface 
coverage with MPEGC60.  Therefore,  hole‐only  reference  devices  i.e.  devices without 
fullerenes is needed to be characterized in order to i) simulate the influence of pin‐holes, 
a  pertinent  problem  giving  rise  to  short‐circuits,  and  ii)  demonstrate  how  far, 
morphologically  controlled  amphiphilic  fullerenes  improve/deteriorate,  photovoltaic 
performance. 
d) The difference in Fermi energies (Ef) of the fullerene and the donor before contact i.e. 
the barrier of the minority carrier injection determines the cell’s built in potential (Vbi), 
which is connected to the open‐circuit voltage (VOC). Therefore, the band energies of the 
donor  and  acceptor  fullerenes  should  be  reasonably  positioned  to  allow  interfacial 
charge transfer, for functional photovoltaics.179 
Keeping  the above points  in consideration, hydrogenated amorphous Si  (a‐Si:H) was 
chosen as  the  ideal p‐doped donor candidate,  for a‐Si:H/MPEGC60 photovoltaics.24 To 
simulate  the  influence  of pin‐holes18  and  compare how  far  fullerenes  influence HSC 
performance, cf. point d, the fullerene layer was replaced by highly n‐doped a‐Si:H (10 
nm) for two reference solar cells. The HSC design, with the corresponding band energies 
before contact, is provided in Figure 5—5. 
5.4.1 Current – Voltage Characteristics 
Figure  5—6  shows  the  current  voltage  (IV)  curves  in  and  Table  2,  the  deduced 
photovoltaic  parameters,  namely maximum  and mean VOC,  (from  12  solar  cells),  fill 
factors  (FF),  short  circuit  current  density  (JSC)  and  power  conversion  efficiencies  (ƞ) 
under illumination.  
                                                     
18   Pin‐hole is a commonly used term in photovoltaics meaning presence of tiny cracks/holes in 
mainly in the absorber layer. 
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Standard p‐i‐n a‐Si:H solar cells are fabricated in vacuum, but fullerene layer deposition 
necessitates exposure to ambient conditions/water for interfacial MPEGC60 deposition. 
This leads to the formation of higher interface defect densities and a weak S‐shape in the 
IV‐curve as seen from Figure 5—6. 
 
Figure  5—5:  (A) Device  architecture  of  the  fabricated  a‐Si:H/MPEGC60 HSCs,  and  (B)  band 
diagram, before contact, shows energy levels of all components in the device. The HOMO, LUMO 
energies of MPEGC60 morphologies are added from electrochemical data. (Eg: fundamental band 
gap, EF: Fermi energy, Ev: vacuum energy, φ: work function, Χ: electron affinity, CB: conduction 
band, VB: valence band). The VB and CB energies of intrinsic a‐Si:H are taken to be 5.6 eV and 
4.0 eV and upon p‐doping EF shifts by ~600 meV towards the VB. All band energies are scaled to 
vacuum.  
The typical S‐shaped IV‐profile of the standard p‐i a‐Si:H solar cell (donor only device) 
without n+‐Si layer (grey IV‐curve in Figure 5—6) is representative of the influence of 
pin‐holes.  Here  pin‐holes  indicate  cracks/breaks  in  the  thin  fullerene  layer  which 
exposes the a‐Si:H to AZO cathode. Omission of the n+‐doped silicon  layer  leads to a 
quasi‐Fermi‐energy mismatch  ሺ𝜀ி,௖)  in  the    a‐Si:H  intrinsic  layer  and  the  φ  of  Ag 
demonstrating a strong counter diode  like behaviour with sufficiently  low VOC of 500 
mV, and S‐shaped IV‐curve. The VOC of these hole‐only devices significantly increase by 
nearly 200 mV (LLIP cells gives VOC≈700 mV), and the S‐shape is reduced for the fullerene 
solar cells. Particularly, this effect is aggravated upon annealing which is a signature of 
reduced interface defect densities in the space charge region.183 
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Table 2: Photovoltaic characteristics of AZO/a‐Si:H p+/a‐Si:H i/n+‐layer/Ag HSCs. JSC: short‐circuit 
current density, FF: fill factor, ƞ: power conversion efficiency, VOC: open circuit voltage; Ordering 
is according decreasing LUMO energies. 
n+‐doped layer  VOCmax (mV)  𝑽𝒐𝒄തതതതത (mV)  FF (%)  JSC (mA/cm2)  Ƞ(%) 
𝑳𝑳𝑰𝑷𝒔𝒉,𝒘𝒊 | 𝒅𝒊𝒔𝒕  696  683  45.7  9.3  2.86 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑𝟏𝟔𝟓°𝑪   694  673  37.8  7.0  1.84 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑𝟐𝟐𝟎°𝑪   680  667  37.3  6.8  1.72 
𝑳𝑩𝒔𝒉 | 𝒄𝒔𝒑  650  634  31.3  7.2  1.47 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑𝟖𝟓°𝑪   643  627  44.9  6.2  1.80 
𝑺𝑪𝒈𝒓 | 𝒄𝒔𝒑  624  615  44.5  5.2  1.83 
a‐Si:H reference solar cells 
None  500  480  44.6  6.3  1.40 
a‐Si:H n+  914  875  53.5  9.9  4.82 
air exposure, 
a‐Si:H n+  865  860  50.6  7.7  3.36 
None  500  480  44.6  6.3  1.40 
 
Figure 5—6: Current (I)‐voltage (V) curves of the fabricated solar cells. (A) a‐Si:H/MPEGC60 HSCs; 
(B) reference inorganic a‐Si:H solar cells. 
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5.4.2 Morphology vs. Photovoltaic parameters  
The main focus of this section, is to correlate the morphology quantified by ξ, established 
in section 4.3.2, to the photovoltaic parameters of the fabricated a‐Si:H/MPEGC60‐hybrid 
solar cells. The primary focus will be on VOC changes which is linearly dependent on the 
LUMO energies of fullerenes, in turn dictated by morphological term factor (ξ). Next, 
the influence, of morphology, particularly supramolecular order, and packing on JSC is 
discussed. 
5.4.2.1 Influence on Open Circuit Voltage (VOC) 
One  needs  to  appreciate  that  VOC,  is  simply  ∆𝜀ி௖௢௡௧௔௖௧,  i.e.  Fermi  energy  difference 
between p+ and n+, when carrier generation is in equilibrium to recombination in contact, 
which is in turn proportional to the built‐in potential of the cell Vbi, or ∆𝜀ி௡௢௡ି௖௢௡௧௔௖௧.135 
Therefore, eVOC = εF(n) ‐ εF(p) 
or, eVOC ∝ 𝐸௅௎ெைெ௉ாீ஼లబ  ‐ εF(p)(a‐Si:H)  (because, all fullerene morphologies comes from the 
same  MPEGC60‐batch  and  εF(n)  depends  on  the  doping  level,  and  is  material‐
specific).Since, εF(p)(a‐Si:H) is constant for all hybrid solar cell: 
eVOC ∝ 𝐸௅௎ெைெ௉ாீ஼లబ                                        (1) 
 
Figure  5—7:  VOC  of  the  a‐Si:H/MPEGC60  HSCs  vs.  the  LUMO  energies  obtained  from 
electrochemical measurements. 
In accordance to the above equation and the LUMO‐energy values, cf. Figure 5—5, the 
following VOC‐trend for MPEGC60 HSCs: 𝑉௢௖௅௅ூ௉> 𝑉௢௖ௌ஼భలఱ°಴> 𝑉௢௖ௌ஼మమబ°಴> 𝑉௢௖௅஻ > 𝑉௢௖ௌ஼ఴఱ°಴> 𝑉௢௖ௌ஼  is 
expected. Figure 5—7 demonstrates that this order is roughly fits with an approximately 
linear relation (slope = 0.7 if VOC is multiplied with the elemental charge e) between VOC 
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and  ELUMO  in  comparison  to  the  theoretically  expected  slope  of  unity  for 
e∙∆VOC(V)/∆ELUMO(eV).179  Deviations  from  the  perfect  correlation  can  be  an  effect  of 
reduction of trap states184 at the a‐Si:H‐MPEGC60 interface upon annealing. This might 
increase the parallel resistance and thus VOC. Thermal treatment also reduces the S‐shape 
(at I=0) of the IV curves, which indicates a reduction of interface defect densities in the 
space charge region.183 The observed trend in mean VOC demonstrates a net change of ~72 
mV corresponding to the observed 120 mV change of supramolecular ELUMO. 
5.4.2.2 Influence on Short Circuit Current (JSC) 
JSC  is  particularly  influenced  by:  a)  photon  absorption  in  the  absorber  layer,  and  b) 
recombination via supramolecular disorder‐caused tail states185‐187. It is noted that photon 
absorption does not vary between the different cells made from the same a‐Si:H batch, 
because the absorption coefficient of a‐Si is comparable to fullerenes (~104‐105 cm‐1), but 
the thickness of the MPEGC60 films is ~20‐30 times less in comparison to that of a‐Si:H. 
Thus, varying optical characteristics of MPEGC60 morphologies, cf. Chapter 4, section 
3.2.1, does not influence either JSC or efficiency.  
Higher  JSC‐values  is realized  for  the  interface‐assembled supramolecular structures  in 
𝐿𝐵௦௛ | ௖௦௣ and 𝐿𝐿𝐼𝑃௦௛,௪௜ | ௗ௜௦௧. The varying JSC can arise due to high supramolecular order, 
in  these morphologies. The highest supramolecular ordering  in 𝐿𝐿𝐼𝑃‐films, mainly  in 
their 2D nanosheets cf. Chapter 4, Figure 4—5 contributes to the highest JSC value of 9.3 
mA/cm2  among  the  series.  LB‐sheets  in  the  same  way  cf.  Chapter  4,  Figure  4—5, 
demonstrates high local ordering, but less global ordering comes second with JSC value 
of 7.2 mA/cm2. Presumably, because packing, i.e. inter‐fullerene contacts and therefore 
electron‐hopping, annealing  improves  JSC‐values of 𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣‐HSCs, as summarized  in 
Table 2. Thus, annealing 𝑆𝐶௚௥ | ௖௦௣ films at 85°C rises JSC from 5.2 mA/cm² to 6.2 mA/cm², 
which  is  ascribed mainly  because  of  improved  surface  coverage  and  the  release  of 
trapped spin‐casting solvent. At 165°C, even higher JSC values is witnessed (7 mA/cm²) 
due to greater inter‐fullerene contacts, but diminishes upon annealing at 220°C does not 
lead  to  a  further  increased  JSC probably due  to  receding  acceptor  layer  and  isolated 
cluster formation, cf. Chapter 4, Figure 4—2 exposing  intrinsic a‐Si:H  layer to the Ag‐
contact. 
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5.5 Summary‐ Electronic Properties and Hybrid Solar Cells 
In  this  chapter  supramolecular  fullerene  assemblies  discussed  in  Chapter  4  were 
fabricated on electrode surfaces, to study their electronic properties and subsequently as 
n‐layer  in amorphous Si  solar  cells. These  supramolecular  structures  feature varying 
LUMO and HOMO energies, as revealed by square wave voltammetry measurements. 
While large inter‐fullerene separation with large surface state availability were found to 
push LUMO energies towards vacuum, increasing aggregate size for the non‐annealed 
films were found to stabilize HOMO‐energies by hundreds of meVs. Overall, fabrication 
of the different supramolecular structures and morphologies enabled a total variation in 
the  thin‐film’s  LUMO  energies  of  120 meV.  The  LUMO  energy  variation  could  be 
explained  by  taking  into  consideration  different  fullerene/fullerene  intermolecular 
distances between  them and  the number of nearest neighbors  in accordance  to  their 
packing geometries. 
Considering  neighbor  interactions  based  on  fullerene  in  a  molecular  aggregate, 
morphological parameter ξ was defined to be ratio between bulk and surface molecules 
of that aggregate Nbulk/Nsurface. Subsequently, an analytical expression was derived in this 
work considering, nearest neighbor interaction (∆Nnn), ξ and 𝐸௅௎ெை௕௨௟௞ energy. Simplifying 
the derived equation,  the mean LUMO energy was  found  to be a  function of  ξ,  thus 
implicitly  controlled  by  actual  aggregate  morphology.  Utilizing  this  equation  it  is 
predicted that ∆Nnn∆ELUMO can vary by 0.20 eV upon fullerene supramolecular variation. 
These  tailored  fullerene morphologies were  finally  incorporated  as  electron  acceptor 
layers in solid state HSCs, to demonstrate the merit of supramolecular structure tuning. 
Particularly supramolecular order and observed LUMO energy variation of MPEGC60 
was shown to influence the JSC and VOC values of the hybrid cells, respectively. The VOC 
data of the a‐Si reference devices without acceptor layer, could be boosted up to ~200 
mV, by incorporating fullerenes, highest for the LLIP‐MPEGC60 morphology. Secondly, 
up  to  72 mV  linear  variation  in  VOC was  achieved,  basically  reflecting  that  varying, 
𝐸௅௎ெைெ௉ாீ஼లబ tailors the potential energy barrier across the space charge region. Thirdly, the 
JSC value of the a‐Si:H/ fullerene devices were attributed not to the differently absorbing 
fullerene films, but to different degrees of supramolecular order. Therefore, LLIP films 
with  largest global order  features  the highest  JSC value of 9.3 mA/cm2, LB  fingerprint 
layers (7.2 mA/cm2) coming second followed by the annealed films. Finally, champion 
devices with power conversion efficiencies of 2.94% are obtained setting records in for 
a‐Si:fullerene solar cell technology. 
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6 Summary and Outlook 
Though  fullerenes  have  been  revolutionizing  photovoltaic  technology  over  the  last 
decades,20,  188‐190  they  are being  replaced by non‐fullerene  acceptors.28,  191 Albeit many 
upsides  of  fullerenes  ranging  from  multiple  charge  acceptance  to  isotropic  charge 
mobility  are  commendable;  downsides  like  low  visible  light  absorption  and  poor 
tunability of electronic energy  levels and high  cost are  limiting  their usability. Some 
earlier research was targeted towards the synthesis of structurally elegant and functional 
fullerene assemblies bound by multiple noncovalent  interactions.48, 192 However,  just a 
few  research  on  van  der  Waals  (vdW)  dimers  and  photo‐polymerized  fullerenes 
unveiled presence of charge traps149 and high electron affinities67 which are detrimental 
for photovoltaic performance. This early  research has  initiated  the development of a 
holistic  framework  to  understand  how  supramolecular  structure  determines 
optoelectronic  properties.  This  has  been  the  prime  scientific  challenge  in  fullerene 
electronics in the recent years.192 
   This thesis not only addresses the above mentioned challenge and bridges the gap 
between  single molecule  and  device  level,  but  strives  to  reach  the  grand  target  of 
alleviating the fundamental limitations of fullerenes (also see Figure 1—1 and Figure 1—
2). This  is done by tailoring the optoelectronic properties of the amphiphilic fullerene 
derivative MPEGC60, by supramolecular structural control on thin solid films. The major 
outcomes  of  the  thesis  has  been  schematically  demonstrated  in  Figure  6—1and  is 
discussed briefly below. 
 First, the optical properties of these fullerene morphologies were studied in detail by 
absorption spectroscopy and quantum chemical calculations (see panel B, Figure 6—1). 
Differences  in fullerene orientation (parallel or random) within these thin‐films heavily 
influenced  the  film’s absorption  spectra. Systematic dilution experiments  in a  stearic 
acid matrix,  revealed  a well‐resolved UV‐peak  for  fullerene  dimers with maximum 
buckyball  interactions  (λdimer  =  234 nm). This  feature  can be used  as  a  fingerprint  to 
identify  fullerene dimers  in a heterogeneous  solution mixture. Further differences  in 
optical  spectra  was  witnessed  for  fullerene  clusters  with  characteristic  structure 
properties: intermolecular distance, geometry, symmetry and size. TD‐DFT simulations 
enumerates  these differences and molecular orbital analysis was used  to  reveal  their 
origins in the light of electronic structure theory.19 
                                                     
19   Further conclusions on optical properties can be found as summary at the end of Chapter 3. 
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Next, the morphological properties of fullerene thin‐films was studied  in details (see 
panel C, Figure 6—1). These films were produced using self‐assembly at liquid/liquid 
interfaces (LLIP technique), air‐water interfaces (LB technique), and on solid supports 
(Spin  Coating  (SC)  and  Drop  Coating  (DC)  techniques)  with  or  without  thermal 
treatment.  Fullerene’s multiple  vdW  and  π‐π  interactions,  lead  to  the  formation  of 
unique non‐covalent morphologies achieved by  these preparation methods.  In‐depth 
grain  analysis,  revealed  that  the  prepared  fullerene  assemblies  scaled  from  a  few 
nanometers (<10 nm) up to a few micrometers (see panel C, Figure 6—1). DC and SC 
amorphous  films  featured  vesicular  and  ellipsoidal  aggregates.  Thermal  annealing 
produced  crystalline  grains  which  grew  in  size  to  spheroid  aggregates  at  higher 
temperatures. LB films exhibited densely packed fingerprint like assemblies with locally 
ordered fullerenes in the nm scale, but less global ordering in the μm‐scale. 2D extended 
nanosheets  and  nanowires  were  synthesized  by  LLIP  technique  upon  extended 
sonication.  In  contrast  to  LB  films,  they  demonstrated  more  global  order  and 
significantly larger lattice constants. UV‐vis measurements on thin‐films consisting each 
morphology shed light on their supramolecular structures, revealing that inter‐fullerene 
distances  and  supramolecular  order  largely  depends  on  annealing  temperature  and 
deposition interfaces.3 
The electronic properties of these fullerene morphologies were studied next; through 
electrochemical measurements on modified electrode surfaces and quantum chemical 
calculations  (see panel B, Figure  6—1). The  actual  supramolecular  structure of  these 
morphologies control their LUMO energies which could be tailored by tens up to 120 
meV. Comparing grain analysis data to LUMO energies and DFT calculation on large 
fullerene  clusters  (from mono‐  to  tetramers), an  important analytical  expression was 
deduced (see panel C, Figure 6—1). This expression suggests that the LUMO energy of 
any fullerene aggregate can be deduced if ξ (the molecular number ratio between bulk 
and surface states of that aggregate), bulk LUMO energy of the fullerene derivative and 
the supramolecular dimensions of that aggregate is known. 20 
                                                     
20   Further  conclusions  on morphological  and  electronic  properties  can  be  found  as Chapter 
summary 3 and 4, respectively. 
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Figure  6—1: Schematic  representation of  the  essential  results of  this  thesis  as  solution  to  the 
scientific questions: cf. Figure 1—1, with corresponding publications (P1, P2, P3 and P4). Panel A 
shows MPEGC60 who’s optical (P1, P2) and electronic properties (P2) was tailored, supported by 
theoretical modelling (P1, P2, P3) in Panel B. Panel C shows the self‐assembly scale of MPEGC60 
assemblies  extending  from nm  to  μm  length  scales. The  correlation between  supramolecular 
structure  and LUMO  energy  is displayed  on  the  right. Panel D  shows  the  architecture  of  a‐
Si:H/MPEGC60  HSC  whose  VOC  is  a  linear  function  of  MPEGC60’s  supramolecular  LUMO 
energies. 
Finally, the practical application of the above lessons on optoelectronic properties were 
ensured by fabricating solid state a‐Si:H/MPEGC60 solar cells (see panel D, Figure 6—1). 
Each morphology were utilized as organic acceptor  layer while a‐Si:H  served as  the 
inorganic donor layer in the hybrid solar cell. These bilayer devices showed a 200 mV 
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increment in VOC. Since the spacing between VB of a‐Si:H and LUMO of MPEGC60 was 
systematically enlarged due to supramolecular LUMO‐energy variation a total ~72 mV 
linear increment in VOC was observed. The LLIP solar cell featured the highest efficiency 
of 2.94%, setting a record in a‐Si/fullerene photovoltaics. 
Now, the scientific questions set for this thesis in the introductory chapter (section 1.2 
and Figure 1—1) are evaluated in retrospect: 
a) Can the same fullerene derivative be assembled into different supramolecular structures? 
How far can self‐assembly scale spatially, if prepared from the same derivative? 
The  same  amphiphilic  MPEGC60  was  shown  to  organize  into  vesicular,  grainy, 
ellipsoidal, spheroids, globally/locally ordered  two‐dimensional sheets, nanowire and 
flaky  structures.  These  structures  have  different  packing,  supramolecular  order  and 
ranges  from  nanoscopic  grainy  structures  to  mesoscopic  annealed  aggregates  and 
finally, spatially extended μm long sheets. The self‐assembly ranges from a few nm to 
μm scales.  
b) How does optical and electronic properties change with morphology i.e. at different size 
scales of the assembly, and other structural parameters, like intermolecular distances and 
supramolecular order?  
The optical properties of fullerene morphologies are heavily dependent on size, only when 
the symmetry of the overall morphology is random. This is why highly concentrated SC 
films with stochastic and macroscopic aggregates, revealed pronounced and broad vis‐
absorption with poor UV absorption, while LB films constituting aggregates with fixed 
symmetry  influenced the absorption spectra only negligibly. Reducing  intermolecular 
distances, on the other hand, increases intermolecular π‐π interactions, and boosts vis‐
absorption,  only  if  the  aggregate  is  non‐centrosymmetric.  Centrosymmetric  fullerene 
aggregates  are  always poorly vis‐absorbing‐ a  corollary  to Laporte’s  selection  rule162 was 
verified in this thesis. 
The  electronic properties of  the produced  fullerene morphologies, particularly LUMO‐
energies are found to be strongly dependent on supramolecular structure. Depending 
on their morphological parameter ξ and bulk LUMO energy, the effective LUMO energy 
of a fullerene assembly can be tuned, as per requirement. In effect, a total variation of 
120 meV was observed for the same fullerene species.  
c) Can  the morphology  dependent  optoelectronic  properties  be witnessed  in  a  pure  self‐
assembly based solar cell, in the form of certain photovoltaic parameter variation? 
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Solar cells were fabricated with a‐Si:H electron donor  layer, and fullerenes with well‐
defined morphologies serving as electron acceptors. The merit of LUMO energy tuning 
is  witnessed  by  linear  variation  of  VOC,  while  supramolecular  order  contributes  to 
particularly high JSC. Particularly, morphologies with LUMO energies closer to a‐Si:H CB 
features high VOC,  for e.g. LLIP morphology has  the highest LUMO energy (‐4.28 eV), 
thereby featuring the highest VOC (696 mV) of the series.  
Finally, how far addressing the above open questions (a‐c) can alleviate the drawbacks of fullerenes 
as outlined  in section 1.2, more specifically,  low vis‐absorption with poor tunability of optical 
transitions, high electron‐affinities with poor tunability of electronic states and high‐cost for large 
scale use? 
The  traditional method  of  tailoring  optoelectronic  properties  of  fullerene  is  through 
molecular variation, i.e. linking electron acceptor/donating groups. Such a method can 
yield  molecules  with  improved  absorption  or  tuned  LUMO  energies,  but 
physicochemical properties  like solubility, stability or synthetic costs are  limiting  this 
approach. The interfacial self‐assembly approach developed in this thesis stands as an 
alternative to achieve desired optoelectronic properties of fullerenes without influencing 
its physicochemical properties. 
o It  is  demonstrated,  that  supramolecular  structure  can  heavily  influence 
fullerene’s  UV‐vis  light  absorption  in  thin‐films  and  can  lead  to  high  vis‐
absorption and tailored optical transitions alleviating the first drawback (low vis‐
absorption). 
o Electron affinity (LUMO energy) of the same amphiphilic fullerene was tuned up 
to  120 meV  in  thin‐films  alleviating  the  second drawback  (poor  tunability  of 
electronic energy levels). 
o Lastly,  the hybrid solar devices  fabricated  in  this  thesis are comprised of  thin 
fullerene layers (10‐20 nm). For the fabrication of these devices, stock solutions 
with 100x less fullerene concentration (CMPEGC60 = 0.1‐0.5 mg/ml), than traditional 
fullerene photovoltaics  (Cfullerenes = 20‐30 mg/ml) was used.  In spite of such  low 
material usage reasonable  JSC value of 9.3 mA/cm2, VOC value of 696 mV and a 
handsome ~2.94% P.C.E for the champion devices was reported. Thus, the final 
drawback of fullerenes (costing) was alleviated, for pocket‐friendly, large scale 
industrial processing. 
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Outlook 
Research  in  self‐assembled  fullerene photovoltaics outside  the  scope of  this  thesis  is 
currently being explored within  two broad directions21: a)  to  test  the prospects of  the 
developed fullerene nanostructures developed in this work in perovskite solar cells193‐194 
and  b)  to  test  functional  photovoltaics  fabricated  with  MPEGC60  with  increasing 
hydrophilicity.195 Here, the highlights of research direction a) is highlighted briefly. 
Perovskites traditionally belong to an inorganic crystal class with ABX3 structure, and 
are usually  employed  as organic/inorganic hybrid materials  for high  efficiency  solar 
cells196. Usually these photoactive perovskite layers are sandwiched between hole and 
electron transport layers (HTL and ETL) to extract charges into external circuit.22, 197 Self‐
assembled  fullerenes as perovskite ETL  layers have been  successfully used as a  thin 
interlayer  (~10 nm)  between  TiO2  and  perovskite  active  layer  to  improve  charge 
extraction, and reduce hysteresis.197 Fullerenes have been shown to passivate defects in 
perovskite active layers and improve the overall cell VOC.22 
Among  all  synthesized  fullerene  supramolecular  assemblies  in  this  thesis,  LLIP 
fullerenes  stood  out  due  to  their  high  supramolecular  order  and  tailored  LUMO 
energies. PC71BM LLIP structures were synthesized and doped within mesoporous TiO2 
for planar MAPbI3/fullerene perovskite devices. This doping of PC71BM LLIP structure 
into mesoporous  TiO2  to  form  a  single  heterojunction  (PC71BM  LLIP‐TiO2)  has  two 
advantages over  their bilayer architecture  (PC71BM LLIP|TiO2 ): a) more PC71BM/TiO2 
interfaces in heterojunction architecture leads to greater electron percolation pathways 
to  the  FTO  anode,  b)  easier  and  time‐effective  fabrication  process.  The  resulting 
fabricated device architecture can be represented as: 
FTO (anode)|PC71BM LLIP‐TiO2 (ETL)| MAPbI3 (active‐layer)| spiroMeOTAD (HTL)|Au (cathode)  
In this representation, the function of each component of the device is provided within 
parentheses and each interface is represented by the | symbol. Detailed description of 
the constituting materials and overall device fabrication process is reported by Saliba et 
al.198 Without going  into  intricate details  this Outlook  section  and Figure  6—2  share 
initial results to demonstrate how doping PC71BM LLIP structures in TiO2 boost MAPbI3 
device performance. 
                                                     
21   This first part (a) was done as a part of visiting research project at Adolphe Merkle Institute 
of  the University  of  Fribourg,  Switzerland  in  the  research  laboratory  of  Professor Ulrich 
Steiner and Dr. Michael Saliba. The second part (b) of the work is currently ongoing in FSU 
Jena. 
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Figure 6—2: Exemplary I‐V profiles of control MAPbI3 and hybrid MAPbI3/PC71BM LLIP solar 
cells. 
These fabricated devices comprised of an average VOC of 1034 mV, a P.C.E. of 16.3%, FF 
70%  and  JSC  of  14.7 mA/cm2,  relatively  better  than  the  control  devices.  Though  this 
research is in its infancy, these initial results demonstrate that self‐assembled fullerene 
structures can be promising in the field of perovskite solar cells. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 
Obwohl  Fullerene  die  Photovoltaik‐Technologie  in  den  letzten  Jahrzehnten 
revolutioniert haben,20, 188‐190 werden  sie durch Nicht‐Fulleren‐Akzeptoren ersetzt.28, 191 
Trotz  ihrer  vielen  Vorteile,  die  von  der  Mehrfachladung  bis  zur  isotropen 
Ladungsmobilität reichen, wird deren Verwendbarkeit durch eine geringe Absorption 
von sichtbarem Licht, eine schlechte Abstimmbarkeit der elektronischen Energieniveaus 
und hohen Kosten eingeschränkt. Einige frühere Forschungen zielten auf die Synthese 
von  strukturell  eleganten  und  funktionellen  Fullerenanordnungen  ab, welche  durch 
mehrere nicht‐kovalente Wechselwirkungen erreicht werden.48, 192 Allerdings enthüllten 
einige Studien zu van der Waals (vdW) Dimeren und photopolymerisierten Fullerenen 
das  Vorhandensein  von  Ladungsfallen149  und  einer  hohen  Elektronenaffinität,67  die 
wiederum einer hohen photovoltaische Leistung abträglich sind. Jene frühe Forschung 
hat die Entwicklung  eines ganzheitlichen Ansatzes  angestoßen, mit dem verstanden 
werden  kann  wie  die  supramolekulare  Struktur  optoelektronische  Eigenschaften 
bestimmt.  Dies  bildete  in  den  letzten  Jahren  die  primäre  wissenschaftliche 
Herausforderung in der Fullerenelektronik.192 
Die  hier  vorgestellte  Arbeit  befasst  sich  nicht  nur  mit  der  oben  genannten 
Herausforderung, sondern schließt die Lücke zwischen Einzelmolekül und Geräteebene 
und strebt darüber hinaus das große Ziel an, die grundlegenden Grenzen der Fullerene 
zu verringern (siehe auch Abbildung 1‐1 und Abbildung 1‐2). Dies geschieht durch die 
Anpassung der  optoelektronischen Eigenschaften des  amphiphilen  Fullerenderivates 
MPEGC60  durch  supramolekulare  Strukturkontrolle  auf  dünnen  Festschichten.  Die 
wichtigsten Ergebnisse der Arbeit wurden schematisch in Abbildung 6‐1 dargestellt und 
werden im Folgenden kurz erläutert. 
Zunächst wurden die optischen Eigenschaften dieser Fullerenmorphologien durch 
Absorptionsspektroskopie und quantenchemische Berechnungen detailliert untersucht 
(siehe Panel B, Abbildung 6‐1). Unterschiede in der Fullerenorientierung (parallel oder 
ungeordnet)  innerhalb dieser dünnen Schichten beeinflussten die Absorptionsspektren 
der Schicht stark. Systematische Verdünnungsexperimente in einer Stearinsäurematrix 
ergaben einen gut aufgelösten UV‐Peak für Fullerendimere mit maximaler Interaktion 
zwischen den beiden Fulleren  (λdimer  = 234 nm). Dieses Merkmal kann  als  spektraler 
Fingerabdruck  verwendet  werden  um  Fullerendimere  in  einem  heterogenen 
Lösungsgemisch  zu  identifizieren. Weitere  Unterschiede  in  den  optischen  Spektren 
wurden  für  Fullerencluster  mit  charakteristischen  strukturellen  Eigenschaften,  wie 
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intermolekularer Abstand, Geometrie, Symmetrie und Größe beobachtet. Die TD‐DFT‐
Simulationen  zeigen  diese  Unterschiede  in  Betrachtung  der  elektronischen 
Strukturtheorie 22 
Anschließend  wurden  die  morphologischen  Eigenschaften  von 
Fullerendünnschichten  im  Detail  untersucht  (siehe  Panel  C,  Abbildung  6‐1).  Diese 
Schichten wurden durch Selbstassemblierung  an Flüssig‐Flüssig‐Grenzflächen  (LLIP‐
Technik), Luft‐Wasser‐Grenzflächen (LB‐Technik) und auf festen Trägern (SC‐ und DC‐
Technik) mit oder ohne Wärmebehandlung hergestellt. Eine Fülle an Möglichen vdW 
und  π‐π  Interaktionen  zwischen  Fullerenen  führen  zur  Bildung  einzigartiger  nicht‐
kovalenter Morphologien, welche durch diese Präparationsmethoden erreicht werden 
können.  Eine  eingehende  Körnungsanalyse  ergab,  dass  die  präparierten 
Fullerenanordnungen  von  wenigen  Nanometern  (<10  nm)  bis  hin  zu  einigen 
Mikrometern skalieren (siehe Panel C, Abbildung 6‐1). DC‐ und SC‐amorphe Schichten 
zeigten  vesikuläre  und  ellipsoide  Aggregate.  Beim  Tempern  entstanden  kristalline 
Körner, die bei höheren Temperaturen sphäroidische Aggregate formten. Die LB‐Filme 
zeigten  dicht  gepackte,  fingerabdruckartige  Anordnungen  mit  lokal  geordneten 
Fullerenen  im  Nanometerbereich,  aber  auch  eine  geringere  globale  Ordnung  im 
Mikrometerbereich.  Zweidimensional  ausgedehnte  Nanoblätter  und  Nanodrähte 
wurden mittels  LLIP‐Technik  durch  längere Ultraschallbehandlung  synthetisiert.  Im 
Gegensatz  zu  LB‐Filmen  zeigten  diese  eine  höhere  globale  Ordnung  und  deutlich 
größere Gitterkonstanten. UV‐vis‐Messungen an dünnen Schichten, welche jeweils aus 
einer Morphologie bestehen, klären deren supramolekulare Strukturen auf und zeigen, 
dass  die  Inter‐Fulleren‐Abstände  hauptsächlich  von  der  Tempertemperatur  und  der 
Abscheidungsgrenzfläche abhängig sind.23 
Als nächstes wurden die elektronischen Eigenschaften dieser Fullerenmorphologien 
durch elektrochemische Messungen an modifizierten Elektrodenoberflächen und durch 
quantenchemische  Berechnungen  untersucht  (siehe  Panel  B,  Abbildung  6‐1).  Die 
supramolekulare Struktur der  jeweiligen Morphologie bestimmt  ihre LUMO‐Energie, 
die  wiederum  um  Dutzende  bis  zu  120 meV  angepasst werden  konnte.  Aus  dem 
Vergleich der Körnungsanalysedaten mit LUMO‐Energien und DFT Berechnungen an 
                                                     
22  Weitere  Schlussfolgerungen  zu  den  optischen  Eigenschaften  befinden  sich  als 
Zusammenfassung am Ende von Kapitel 3. 
23 : Weitere Schlussfolgerungen zu morphologischen und elektronischen Eigenschaften befinden 
sich in den Kapiteln 3 und 4. 
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großen Fullerenclustern (von Mono‐ bis Tetrameren) wurde ein wichtiger analytischer 
Ausdruck abgeleitet (siehe Panel C, Abbildung 6‐1). Dieser Ausdruck deutet darauf hin, 
dass  die  LUMO‐Energie  eines  beliebigen  Fullerenaggregats  abgeleitet werden  kann, 
wenn  ξ  (das Molekularzahlenverhältnis  zwischen  Bulk‐  und  Oberflächenzuständen 
dieses  Aggregats),  die  LUMO‐Energie  des  Bulks  und  die  supramolekularen 
Dimensionen dieses Aggregats bekannt sind.24 
Schließlich wurde die praktische Anwendbarkeit der oben genannten Erkenntnisse 
über  optoelektronische  Eigenschaften  von  Fullerenen  durch  die  Herstellung  einer 
a‐Si:H/MPEGC60  Festkörpersolarzellen  sichergestellt  (siehe  Panel D, Abbildung  6‐1). 
Dabei  wurden  die  verschiedenen  Morphologien  als  organische  Akzeptorschicht 
getestet,  während  a‐Si:H  als  anorganische  Donorschicht  diente.  Diese  Hybrid‐
Solarzellen zeigten einen Anstieg der VOC um 200 mV. Zusätzlich wurde ein  lineares 
Inkrement von ~72 mV in VOC beobachtet, da der energetische Abstand zwischen dem 
VB  von  a‐Si:H  und  dem  LUMO  von  MPEGC60  durch  die  supramolekulare 
LUMO‐Energievariation systematisch vergrößert wurde. Die LLIP‐Solarzelle wies mit 
2,94 %  den  höchsten  Wirkungsgrad  auf  und  stellte  damit  einen  Rekord  in  der  a‐
Si/Fulleren‐Photovoltaik auf. 
Abschließend  werden  die  wissenschaftlichen  Fragen,  die  für  diese  Arbeit  im 
einleitenden Kapitel (Abschnitt 1.2 und Abbildung 1‐1) gestellt wurden, im Rückblick 
betrachtet: 
a)  Kann  das  gleiche  Fullerenderivat  in  verschiedenen  supramolekularen  Strukturen 
angeordnet werden? Wie  groß  skalieren  die  selbstassemblierten Fullerenstrukturen  räumlich, 
wenn dieses aus dem gleichen Derivat hergestellt wird?  
Es  wurde  gezeigt,  dass  sich  das  amphiphiles MPEGC60 Molekül  in  vesikuläre, 
körnige, ellipsoide, sphäroidische, globale/lokal geordnete zweidimensionale Schichten, 
Nanodrähte  und  schuppige  Strukturen  organisiert.  Diese  Strukturen  haben  eine 
unterschiedliche Packung, supramolekulare Ordnung und reichen von nanoskopischen, 
körnigen Strukturen über mesoskopische Aggregate bis hin zu räumlich ausgedehnten 
Mikrometer langen Schichten. Die selbstassemblierten Fullerenstrukturen erstreckt sich 
im Bereich von wenigen Nanometern bis hin zu Mikrometer. 
                                                     
24 Weitere Schlussfolgerungen zu morphologischen und elektronischen Eigenschaften befinden 
sich in den Kapiteln 3 und 4. 
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b) Wie ändern sich optische und elektronische Eigenschaften mit der Morphologie, d.h. bei 
unterschiedlichen  Größenskalen  der  selbstassemblierten  Fullerenstrukturen  und  anderen 
struktureller Parametern, wie intermolekulare Abstände und supramolekulare Ordnung? 
Die optischen Eigenschaften von Fullerenmorphologien hängen stark von der Größe 
ab,  falls  die  Symmetrie  der Gesamtmorphologie  ungeordnet  ist. Aus  diesem Grund 
zeigten  hochkonzentrierte  SC‐Schichten  mit  ungeordneten  und  makroskopischen 
Aggregaten eine ausgeprägte und breite Vis‐Absorption mit schlechter UV‐Absorption, 
während  LB‐Schichten,  die  Aggregate  mit  fester  Symmetrie  bilden,  die 
Absorptionsspektren  nur  geringfügig  beeinflussten.  Die  Verringerung  der 
intermolekularen Abstände  hingegen  erhöht die  intermolekularen  π‐π  Interaktionen 
und  steigert  die  Vis‐Absorption,  falls  das  Aggregat  nicht  zentralsymmetrisch  ist. 
Zentralsymmetrische Fullerenaggregate absorbieren immer schlecht im sichtbaren. Dies ist eine 
Konsequenz aus Laporte‘s Auswahlregel,162 die in dieser Arbeit verifiziert wurde. 
Die elektronischen Eigenschaften der erzeugten Fullerenmorphologien,  insbesondere 
der  LUMO‐Energien,  sind  stark  von  der  supramolekularen  Struktur  abhängig. 
Abhängig von ihrem morphologischen Parameter ξ und der LUMO‐Energie des Bulks 
kann die effektive LUMO‐Energie einer Fullerenanordnung  je nach Bedarf eingestellt 
werden. In der Tat wurde eine Gesamtvariation von 120 meV für die gleiche Fullerenart 
beobachtet. 
c)   Bewirken  die  morphologieabhängigen  optoelektronischen  Eigenschaften  in  einer  auf 
Selbstassemblierung basierenden Solarzelle eine bestimmte photovoltaische Parametervariation? 
Solarzellen  wurden  mit  einer  a‐Si:H  Elektronendonorschicht  hergestellt,  wobei 
Fullerene mit  klar  definierten Morphologien  als  Elektronenakzeptoren  dienten. Der 
Vorteil der LUMO‐Energieabstimmung zeigte  sich  in der  linearen Variation des VOC, 
während  die  supramolekulare  Ordnung  zu  einem  besonders  hohen  JSC  beiträgt. 
Insbesondere Morphologien mit  LUMO‐Energien  die  näher  an  dem  CB  von  a‐Si:H 
liegen, weisen einen hohen VOC‐Wert auf. Zum Beispiel hat die LLIP‐Morphologie die 
höchste LUMO‐Energie (‐4,28 eV) und damit auch den höchsten VOC‐Wert (696 mV) der 
Serie. 
Schließlich,  inwieweit  kann  die  Beantwortung  der  oben  genannten  Fragen  (a‐c)  die  in 
Abschnitt 1.2 beschrieben Nachteile von Fullerenen mildern? Diese Nachteile sind insbesondere 
die geringe Vis‐Absorption mit der schlechten Abstimmbarkeit von optischen Übergängen, die 
hohen Elektronenaffinitäten mit der schlechten Abstimmbarkeit von elektronischen Zuständen, 
und die hohen Kosten, die bei einem großtechnischen Einsatz entstehen würden. 
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Die  traditionelle Methode  zur Anpassung der  optoelektronischen Eigenschaften von 
Fulleren  erfolgt  durch  molekulare  Variation,  d.h.  durch  die  Verknüpfung  von 
Elektronenakzeptor‐  und  Elektronendonorgruppen.  Ein  solches  Vorgehen  kann 
Moleküle  mit  verbesserter  Absorptionseigenschaften  und  abgestimmten 
LUMO‐Energien  hervorbringen.  Allerdings  begrenzen  physikalisch‐chemische 
Eigenschaften wie  Löslichkeit,  Stabilität  oder  Synthesekosten  diesen Ansatz. Die  in 
dieser Arbeit weiterentwickelte Technik der Selbstassemblierung an Grenzflächen stellt 
eine  Alternative  dar,  um  die  gewünschten  optoelektronischen  Eigenschaften  von 
Fullerenen  zu  erzielen,  ohne  jedoch  ihre  physikalisch‐chemischen  Eigenschaften  zu 
beeinflussen. 
o Es wurde gezeigt, dass die supramolekulare Struktur die UV‐vis‐Lichtabsorption 
des Fullerens  in dünnen Schichten stark beeinflussen kann und zu hoher Vis‐
Absorption und maßgeschneiderten optischen Übergängen  führen kann. Dies 
kann den ersten Nachteil der geringen Vis‐Absorption lindern. 
o Die  Elektronenaffinität  (LUMO‐Energie)  desselben  amphiphilen  Fullerens 
wurde  bis  zu  120 meV  in  dünnen  Schichten  abgestimmt,  was  den  zweiten 
Nachteil,  die  schlechte  Abstimmbarkeit  der  elektronischen  Energieniveaus, 
lindert. 
o Schließlich  wurden  in  dieser  Arbeit  hybride  Solarzellen  hergestellt,  die  aus 
dünnen  Fullerenschichten  (10‐20 nm)  bestehen.  Für deren Herstellung waren 
100‐fach geringere Konzentration an Fulleren (cCMPEGC60 = 0,1 ‐ 0,5 mg/ml) als bei 
der  Herstellung  herkömmliche  Fulleren‐Photovoltaik  (cFullere  =  20‐30 mg/ml) 
notwendig. Trotz des geringen Materialverbrauchs wurde ein vernünftiger JSC‐
Wert  von  9,3  mA/cm2,  ein  VOC‐Wert  von  696  mV  und  eine  hervorragende 
~2,94 %ige  P.C.E.  für  die  Vorzeigegeräte  erreicht.  So  wurde  der  endgültige 
Nachteil  von  Fullerenen  (Kosten)  für  eine  portemonnaieschonende, 
großindustrielle Verarbeitung gemildert. 
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Abbildung 7—1: Schematische Darstellung der wesentlichen Ergebnisse dieser Arbeit 
als Antwort auf die wissenschaftlichen Fragen: vgl. Abbildung 1‐1 mit entsprechenden 
eingebundenen  Publikationen  (P1,  P2,  P3  und  P4).  Panel A  zeigt MPEGC60,  dessen 
optischen  (P1,  P2)  und  elektronischen  Eigenschaften  (P2) maßgeschneidert wurden, 
unterstützt durch theoretische Modellierung (P1, P2, P3) in Panel B. Panel C zeigt die 
selbstassemblierten Strukturen von MPEGC60‐Baugruppen, die sich von Nanometer bis 
Mikrometer  Länge  erstrecken.  Der  Zusammenhang  zwischen  supramolekularer 
Struktur und LUMO‐Energie ist hierbei rechts dargestellt. Panel D zeigt die Architektur 
von  a‐Si:H/MPEGC60  Hybrid‐Solarzelle,  dessen  VOC  eine  lineare  Funktion  der 
supramolekularen LUMO‐Energien von MPEGC60 ist. 
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Ausblick   
Die Forschung zu der selbstassemblierten Fullerenphotovoltaik wird derzeit über diese 
Arbeit hinaus in zwei großen Richtungen untersucht:25 a) die Perspektiven der in dieser 
Arbeit  entwickelten  Fullerennanostrukturen  werden  in  Perowskitsolarzellen193‐194 
getestet und b) die mit MPEGC60 hergestellten funktionalen Solarzelle werden mit einer 
zunehmender Anzahl von PEG‐Ketten, d.h. einer erhöhter Hydrophilie, getesten.195 Hier 
werden die Highlights der Forschungsrichtung a) kurz hervorgehoben. 
Perowskite  gehören  traditionell  zu  einer  anorganischen  Kristallklasse  mit  ABX3‐
Struktur und werden üblicherweise als organisch‐anorganische Hybridmaterialien für 
hocheffiziente  Solarzellen1  eingesetzt.196  Normalerweise  werden  diese  photoaktiven 
Perowskitschichten zwischen einer Loch‐ und Elektronentransportschichten (HTL und 
ETL)  eingeschlossen  um  Ladungen  in  den  externen  Stromkreis  zu  extrahieren.22,  197 
Selbstassemblierte Fullerenstrukturen als Perowskit‐ETL‐Schichten wurden erfolgreich 
als  dünne  Zwischenschicht  (~10  nm)  zwischen  TiO2  und  Perowskit‐Aktivschicht 
eingesetzt, um die Ladungsextraktion zu verbessern und die Hysterese zu reduzieren.197 
Fullerene haben sich als passivierend für Defekte in Perowskit‐Aktivschichten erwiesen 
und verbessern die gesamte VOC.22 
 
Abbildung  7—2: Exemplarische  I‐V‐Profile von MAPbI3 Referenz und hergestellten hybriden 
MAPbI3/PC71BM LLIP‐Solarzellen. 
                                                     
25 Der erste Teil (a) wurde im Rahmen eines Gastforschungsprojektes am Adolphe Merkle Institut 
der Universität Fribourg, Schweiz, im Forschungslabor von Professor Ulrich Steiner und Dr. 
Michael Saliba durchgeführt. Der  zweite Teil  (b) der Arbeit wird derzeit  in der FSU  Jena 
weitergeführt. 
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Wie  diese Arbeit  zeigt,  ist  die Herstellung  ultradünner  Fullerenschichten mit  hoher 
morphologischer  Kontrolle  für  eine  schnelle  und  effiziente  Verarbeitung  im 
Labormaßstab nicht einfach. 
Dies führte zu der Idee, LLIP Fullerenstrukturen  innerhalb von TiO2 zu  interkalieren, 
um ein einziges ETL anstelle einer separaten Zwischenschicht herzustellen. Unter allen 
synthetisierten  supramolekularen Fullerenstrukturen, die  in dieser Arbeit untersucht 
wurden, zeichneten sich LLIP Fullerene durch ihre hohe supramolekulare Ordnung und 
maßgeschneiderte LUMO‐Energien aus. PC71BM LLIP‐Strukturen wurden synthetisiert 
und  in  mesoporöses  TiO2  dotiert  um  MAPbI3/Fulleren‐Perowskit‐Solarzellen  zu 
erhalten. Ohne auf komplizierte Details über deren Herstellung und die physikalischen 
Grundlagen eingehen zu wollen, werden in diesem Abschnitt sowie in der Abbildung 
6‐2 erste Ergebnisse vorgestellt. Diese zeigen, wie die Dotierung von TiO2 mit PC71BM 
LLIP Strukturen die Leistung von MAPbI3 Zellen erhöht. 
Unter  den  in  dieser  Arbeit  synthetisierten,  selbstassemblierten  Fullerenstrukturen 
zeichneten sich die LLIP Fullerenstrukturen durch eine hohe supramolekulare Ordnung 
und  eine  maßgeschneiderte  LUMO‐Energien  aus.  Um  planare  MAPbI3/Fulleren‐
Perowskit‐Solarzellen herzustellen, wurden PC71BM LLIP Strukturen synthetisiert und 
in  eine  mesoporöses  TiO2  dotiert.  Diese  Dotierung  erzeugt  einen  einzigen 
Heteroübergang  (PC71BM  LLIP‐TiO2)  und  hat  zwei  Vorteile  gegenüber  einer 
traditionellen Doppelschichtarchitektur (PC71BM LLIP|TiO2): erstens, führt die größere 
Grenzfläche  zwischen PC71BM und TiO2  in der Heteroübergangsarchitektur  zu  einer 
größeren  Zahl  von  Elektronenperkolationswegen  zur  FTO Anode,  zweitens,  ist  die 
Herstellung  eines  einzelnen  Heteroübergang  einfacherer  und  zeitsparender  als  die 
Herstellung  einer  Doppelschichtarchitektur.  Die  resultierende  Architektur  der 
Solarzelle kann wie folgt dargestellt werden: 
FTO (anode)|PC71BM LLIP‐TiO2 (ETL)| MAPbI3 (active‐layer)| spiroMeOTAD (HTL)|Au (cathode) 
In  dieser Darstellung  ist  die  Funktion  der  jeweiligen Zellkomponente  in Klammern 
angegeben und jede Schnittstelle wird durch das Symbol | repräsentiert. Eine detaillierte 
Beschreibung der konstituierenden Materialien und der Herstellungsprozess der Zellen 
wird von Saliba et al.198 berichtet.  
Die hergestellten Zellen erreichten durchschnittlich eine VOC von 1034 mV, einer P.C.E. 
von  16,3 %,  einen  FF  von  70 %  und  einen  JSC  von  14,7 mA/cm2, was  besser  als  die 
Referenzsolarzellen ist. Obwohl diese Forschung noch in den Anfängen steckt, zeigen 
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diese  ersten  Ergebnisse,  dass  selbstassemblierten  Fullerenstrukturen  im  Bereich  der 
Perowskitsolarzellen vielversprechend sein können. 
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